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1 Einleitung
1 Einleitung
Die Frage der Ressourceneffizienz und Umweltfreundlichkeit der Werkstoffe hat eine große 
Bedeutung. Das betrifft sowohl eine effiziente Herstellung als auch die Werkstoffeigenschaf-
ten. Die beiden Faktoren zusammen sollen schließlich eine Ressourceneinsparung ermögli-
chen. In diesem Zusammenhang bekommt die Entwicklung neuer Werkstoffe mit besseren 
Eigenschaften oder Eigenschaftskombinationen eine große Bedeutung. Herkömmliche Stähle 
können je nach chemischer Zusammensetzung und Herstellungstechnologie höhere Festigkeit 
oder bessere Plastizitätseigenschaften aufweisen, wobei diese Eigenschaften gegenläufig sind. 
Stähle, die fest sind, haben schlechte Duktilität, Stähle mit guter Plastizität sind in der Regel 
weich. Das ist ein Antagonismus, der Werkstoffentwickler vor Herausforderungen stellt. Es 
gilt neue Werkstoffe zu entwickeln, die diese Grenze überwinden, und gleichzeitig hohe Fes-
tigkeit als auch gute Duktilität vereinigen. Eine Möglichkeit ist, den TRIP- und TWIP-Effekt 
(TRansformation-Induced  Plasticity,  TWinning-Induced  Plasticity) gezielt einzusetzen. Der 
Effekt beruht auf der verformungsinduzierten Martensit- bzw. Zwillingsbildung. Der meta-
stabile Austenit wandelt unter mechanischer Belastung in den Martensit um, und verursacht 
einen gleichzeitigen Festigkeits- und Dehnungszuwachs. Die Höhe des Effekts hängt vor al-
lem vom Anteil des umgewandelten Austenits im Stahl ab. Deshalb sind metastabile austeniti-
sche nichtrostende Stähle klassische Vertreter der Werkstoffe, die einen hohen TRIP-Effekt 
aufweisen können. Am Institut für Eisen- und Stahltechnologie der Technischen Universität 
Bergakademie Freiberg wurden neue Cr-Mn-Ni-Stähle entwickelt. In neuen Stählen kann je 
nach Legierungsgehalt entweder die Festigkeit oder die Duktilität stärker ausgeprägt werden. 
Da das Nickel in den Stählen teilweise mit Mangan ersetzt ist, sind sie preiswerter als klas-
sische austenitische nichtrostende Stähle.  Außerdem haben sie hervorragende mechanische 
Eigenschaften schon im Gusszustand, was die Weiterverarbeitung einsparen kann. Aus diesem 
Grund werden die Stähle als Komponentenwerkstoff im SFB 799 verwendet. Um die gewün-
schten Eigenschaften bzw. Eigenschaftskombinationen zu erreichen, müssen die Werkstoff-
prozesse, die zu diesen Eigenschaften führen, bis ins Detail untersucht und verstanden wer-
den. Dabei ist die Möglichkeit besonders interessant, das Werkstoffverhalten ausgehend von 
der chemischen Zusammensetzung vorherzusagen, um die Eigenschaften schon während des 
Legierungsdesigns gezielt einzustellen.
Das  Ziel  der  Arbeit  ist  unter  anderem,  die  verformungsinduzierten  Werkstoffprozesse  in 
Cr-Mn-Ni-Stählen zu charakterisieren, und die Möglichkeit aufzuzeigen, die mechanischen 
Eigenschaften  aus  der  chemischen  Zusammensetzung  mithilfe  von  thermodynamischen 
Berechnungen vorauszubestimmen. 
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2.1 Werkstoffe
Stähle mit dem TRIP-Effekt sind heutzutage gut bekannt und werden z.B. in der Automobilin-
dustrie eingesetzt.  Besonders breite Verwendung haben niedriglegierte ferritisch-bainitische 
TRIP-Stähle. Dabei stehen hauptsächlich die guten Tiefzieheigenschaften während der Karos-
serieherstellung im Vordergrund. Durch die verformungsinduzierte Plastizität lässt sich das 
Blech gut umformen und gleichzeitig wird die Festigkeit des Fertigteils durch den gebildeten 
Martensit erhöht. Dadurch können dünnere Bleche für den Automobilbau eingesetzt werden 
und somit der Werkstoff und die Energie während der Herstellung und der Anwendung ein-
gespart werden.
Der TRIP-Effekt in niedriglegierten Stählen ist aber durch den umwandlungsfähigen Rest-
austenitanteil im Stahl begrenzt. In niedriglegierten Stählen können Restaustenitanteile von 
maximal 20 % durch eine komplizierte und aufwendige Wärmebehandlung eingestellt wer-
den. In dieser Hinsicht bringen die vollaustenitischen metastabilen Stähle Vorteile.  Da der 
metastabile Austenit sich deformationsinduziert zu einem großen Teil in Martensit umwandeln 
kann,  wird  im Vergleich  zu  niedriglegierten  Stähelen  ein  wesentlich  höherer  TRIP-Effekt 
erreicht  [1]–[3].  Die klassischen Vertreter dieser Legierungen sind nichtrostende austeniti-
schen Stähle wie z.B. Cr-Ni-Stähle mit rund 18 % Chrom und 8-10 % Nickel  [4]–[6].  Eine 
detaillierte Übersicht über nichtrostende Stähle geben die Autoren Lo und Lai et al. in ihren 
Publikationen [7], [8]. Unter anderem betrachten sie aktuelle Entwicklungen von austeniti-
schen nichtrostenden Stählen und stellen die aktuellen Trends in Legierungskonzepten, neue 
Untersuchungsmethoden und Untersuchungen von eigenschaftsbestimmenden Werkstoffphä-
nomenen dar. Die metastabilen austenitischen Stähle weisen eine gute Kombination aus den 
Festigkeits- und Zähigkeitseigenschaften auf. Sie lassen sich gut kalt umformen. Dabei zeigen 
sie infolge des gut ausgeprägten TRIP-Effekts eine große Verfestigung und einen Zuwachs der 
Dehnung. Es existieren zahlreiche Publikationen, die sich mit dem deformationsinduzierten 
Umwandlungsverhalten und daraus resultierenden Eigenschaften und dem Umformverhalten 
solcher  Stähle  beschäftigen  [4],  [9]–[11].  Vorteilhaft  bei  den  Stählen  ist  die  einfache 
Möglichkeit  das austenitische Gefüge einzustellen.  Bei einer zügigen Abkühlung nach der 
Austenitisierung liegt schließlich das vollaustenitische Gefüge vor.  Nachteilig ist der hohe 
Legierungsgehalt. Besonders Nickel ist ein preisintensives Legierungselement. Es wird des-
halb versucht, den Nickelgehalt zu verringern bzw. mit anderen austenitstabilisierenden Ele-
menten zu ersetzen [7], [8], [12]. In diesem Zusammenhang ist hier die Gruppe der hochman-
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ganlegierten Stähle zu nennen. In diesen Stählen tritt der TWIP-Effekt (TWinning-Induced 
Plasticity)  allein  oder  neben  dem TRIP-Effekt  auf.  Der  TWIP-Effekt  bewirkt  eine  starke 
Zunahme der Plastizität. Die Verfestigung dagegen ist nicht so groß wie beim TRIP-Effekt. 
Im Schrifttum gibt es viele Publikationen, die sich mit Untersuchungen der hochmangan-
haltigen  Stähle  befassen  [13]–[21].  Je  nach  Legierungszusammensetzung  finden  in  den 
Hochmanganstählen verschiedene deformationsinduzierte Prozesse statt.  Eine wichtige Rolle 
spielt die Stapelfehlerenergie (SFE – stacking fault energy) in diesen Stählen. Die Höhe der 
Stapelfehlerenergie  definiert,  welche  deformationsinduzierten  Prozesse  ablaufen.  Bei  einer 
niedrigen Stapelfehlerenergie findet die verformungsinduzierte ε -Martensitbildung statt. Bei 
einer höheren Stapelfehlerenergie tritt die verformungsinduzierte Zwillingsbildung auf. Zahl-
reiche Publikationen sind dem Einfluss der Stapelfehlerenergie auf die Deformationsmecha-
nismen gewidmet  [22]–[28].  Wegen des  austenitischen  Gefüges  haben Hochmanganstähle 
eine vergleichsweise geringe Dehngrenze und eine geringe Verfestigung beim TWIP-Effekt. 
Um die Festigkeit zu erhöhen, wird in den Stählen der Kohlenstoffgehalt erhöht  [29]–[32]. 
Der Kohlenstoff  bringt gute Festigkeitseigenschaften und durch die verformungsinduzierte 
Zwillingsbildung erreichen die Stähle eine große Dehnung.
Aufgrund des Bestrebens, Nickel in nichtrostenden Stählen mit anderen Elementen zu erset-
zen, ist eine weitere Gruppe der Stähle entstanden. Das sind die sogenannten AISI 200-Series 
Stähle [12], [33]. In diesen Stählen wird Nickel teilweise oder ganz mit Mangan ersetzt. Um 
die entsprechende Austenitstabilität zu erreichen und gleichzeitig die Festigkeitseigenschaften 
zu verbessern, werden die Stähle zusätzlich mit Stickstoff legiert. Der Stickstoff hat Vorteile 
gegenüber dem Kohlestoff bezüglich der Korrosionsbeständigkeit  [12], [33]–[40]. Ein ähn-
liches Konzept wird in Freiberg verfolgt. Die entwickelten Cr-Mn-Ni-Stähle sind aufgrund 
des hohen Chromgehalts nicht rostend bzw. haben eine gute Korrosionsbeständigkeit. Durch 
die Variation der Nickel-  und Mangangehalte weisen die  Stähle den TWIP- und/oder  den 
TRIP-Effekt  auf,  oder  enthalten  bei  Raumtemperatur  einen  Anteil  an  spontan  gebildetem 
Martensit. Je nach Legierungsvariante können verschiedene Eigenschaftskombinationen ein-
gestellt  werden.  Dabei  können entweder  die  Festigkeitseigenschaften oder  die  Plastizitäts-
eigenschaften akzentuiert werden [41]–[47]. 
2.2 Grundlagen der martensitischen Umwandlung
2.2.1 Thermodynamik der Martensitbildung
Die treibende Kraft für die Martensitumwandlung ist wie bei jeder Reaktion die Minimierung 
4
2 Literaturübersicht zum Kenntnisstand
der Energie des Systems. In Abbildung 1 sind schematisch die Temperaturverläufe der Gibbs-
Energie des Austenits und des Martensits dargestellt [48]. Die Gibbs-Energien von Martensit 
und von Austenit ändern sich unterschiedlich stark in Abhängigkeit von der Temperatur. So 
liegt die Gibbs-Energie des Austenits bei hohen Temperaturen niedriger als die des Marten-
sits, d. h., der Austenit ist in diesem Fall eine stabilere Phase im Vergleich zum Martensit. Bei 
der T0-Temperatur haben der Austenit und der Martensit gleiche Gibbs-Energien. 
 
Abbildung  1.  Temperaturverläufe  der  Gibbs-Energie  des  Austenits  und  des  Martensits,  
Definition der T0- und MS-Temperaturen [48] 
Unterhalb der T0-Temperatur ist der Martensit die thermodynamisch stabilere Phase. Aber die 
Martensitumwandlung findet nicht sofort unterhalb der T0-Temperatur sondern bei einer Un-
terkühlung. Der Austenit  ist  in einem metastabilen Zustand und es besteht eine Triebkraft 
ΔGγ→α ' für die Umwandlung des Austenits in Martensit.  Jedoch wirkt der martensitischen 
Umwandlung eine energetische Barriere, auch als nicht-chemische Energie genannt, entgegen. 
Sie muss erst durch die chemische Triebkraft überwunden werden, um die Martensitbildung 
zu starten. Bei der  MS-Temperatur (Martensitstarttemperatur), wenn eine kritische Triebkraft 
ΔGM S
γ→α ' (Keimbildungsschwelle) erreicht wird, erfolgt eine spontane Martensitumwandlung. 
Im Abschnitt  2.6 „Bestimmung  der  Martensitkeimbildungsschwelle“  wird  detaillierter  be-
schrieben, wie sich die nicht-chemische Energie zusammensetzt,  bzw. wovon die Keimbil-
dungsschwelle abhängt. Die MS-Temperatur ist als eine Temperatur definiert, bei welcher 1 % 
Martensit spontan gebildet wird. Die MF-Temperatur ist die Temperatur, wenn sich bei der Ab-
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kühlung 100 % Martensit bilden bzw. wo die spontane Martensitbildung stehen bleibt.
Eine  alternative  Darstellung der  Thermodynamik der  Martensitbildung ist  der  Verlauf  der 
Triebkraft bzw. der Änderung der Gibbs-Energie für die Umwandlung des Austenits in Mar-
tensit (siehe  Abbildung 2). In beiden Abbildungen  1 und  2 ist gezeigt, dass die Martensit-
bildung auch bei Temperaturen höher als  MS möglich ist. Da die chemische Triebkraft bzw. 
die Differenz der Gibbs-Energie zwischen Martensit und Austenit allein nicht ausreicht, um 
die kritische Triebkraft zu erreichen, muss für den Start der Martensitbildung eine zusätzliche 
mechanische Energie zugeführt werden. Wenn die Martensitkeimbildungsschwelle als Summe 
der chemischen Triebkraft und der mechanischen Energie erreicht wird, findet die Martensit-
umwandlung auch bei Temperaturen oberhalb der MS-Temperatur statt.
 
Abbildung  2. Zusatz der mechanischen Energie Umax zur thermodynamischen Triebkraft der  
Martensitumwandlung löst  die  Martensitumwandlung bei  Temperaturen höher  als  MS aus 
[49]
Eine der ersten Quellen, in der die mechanisch induzierte Martensitbildung betrachtet wird, ist 
die Publikation von  Patel und Cohen [49]. Die Autoren haben die Beziehung zwischen der 
äußeren einwirkenden Kraft und der zusätzlichen mechanischen Energie, die zum Start der 
Martensitbildung führt, unter Berücksichtigung der Scherkomponente und der Normalkom-
ponente der einwirkenden mechanischen Spannung betrachtet und die Erhöhung der Marten-
sitstarttemperatur in Abhängigkeit von der äußeren Spannung quantifiziert. 
2.2.2 Bewertung der Austenitstabilität
Im Allgemeinen lässt sich die Austenitstabilität durch folgende thermodynamisch begründete 
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Parameter beschreiben. Das sind spontane und induzierte Bildungstemperaturen des Marten-
sits, die Auslösespannungen und die Martensitanteile. Diese Parameter können zum Einen ex-
perimentell ermittelt werden. In diesem Abschnitt werden zum Anderen einfache Methoden 
vorgestellt, mit welchen sich die Austenitstabilität in Abhängigkeit von der chemischen Zu-
sammensetzung schon beim Legierungsdesign abschätzen lässt.
Schaeffler-Diagramm
Für die Klassifizierung der Gefügeausbildung in Abhängigkeit von der chemischen Zusam-
mensetzung  können  verschiedene  Diagramme  u.  a.  nach  Maurer,  Schaeffler, De  Long, 
Speidel/Uggowitzer [37],  [50],  [51] verwendet  werden.  Für die Entwicklung der  CrMnNi-
Stähle  hat  sich  das  Schaeffler-Diagramm  [52]  bewährt  [53],  [54].  Gleichzeitig  gibt  das 
Diagramm eine einfache Möglichkeit, die Austenitstabilität einzuschätzen, wie nachfolgend 
ausgeführt. Ursprünglich wurde das Schaefler-Diagramm für die Prozesse beim Schweißen 
entwickelt,  d.h. für eine schnelle Abkühlung von einer hohen Temperatur.  Das Schaeffler-
Diagramm  zeigt,  welches  Gefüge  ein  Stahl  im  Gusszustand  in  Abhängigkeit  von  der 
chemischen Zusammensetzung bzw. von Cr- und Ni-Äquivalenten hat. Unter dem Cr-Äqui-
valent werden die ferritstabilisierenden Elemente zusammengefasst. Das Ni-Äquivalent fasst 
die  Wirkung  von  austenitstabilisierenden  Elementen  zusammen.  In  Literatur  existieren 
verschiedene Gleichungen für die Berechnung der Äquivalenten, die sich in der Gewichtung 
von einzelnen Elementen unterscheiden: wie z. B. die ursprünglichen Formeln von Schaefller, 
sowie von De Long oder Hull [50]. Eine ausführliche Auflistung und historische Entwicklung 
von anderen Gleichungen der Ni- und Cr- Äquivalente stellt  Olson in einem Reviewartikel 
zusammen [55]. Für die hochlegierten austenitischen Stähle haben sich die Formeln von Weiß 
[56] bewährt: 
Ni Äq=%Ni+30⋅%C+18⋅%N +0,5⋅%Mn+0,3⋅%Co+0,2⋅%Cu−0,2⋅%Al , (1)
Cr Äq=%Cr+%Mo+1,5⋅%Si+0,5⋅%W+0,9⋅%Nb+4⋅%Al+4⋅%Ti+1,5⋅%V +0,9⋅%Ta . (2)
Aus der Lage einer Legierung im Schaeffler-Diagramm (Abbildung 3) lässt sich ihre Austenit-
stabilität bzw. ihre „Umwandlungsfreudigkeit“ abschätzen. Die Stähle, die im Austenitbereich 
nah  zu  Bereichen  mit  einem  Martensitanteil  liegen,  sollen  ein  Gefüge  mit  metastabilem 
Austenit  aufweisen.  Je  tiefer  im Austenitbereich  und  je  weiter  von martensithaltigen  Be-
reichen ein Stahl liegt, desto stabiler ist der Stahl bezüglich der Martensitumwandlung. Die 
Neigung zur mechanisch induzierten Umwandlung verringert sich mit zunehmender Austenit-
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stabilität.
 
Abbildung 3. Schaeffler-Diagramm nach [52]
Es ist zu erwähnen, dass auch andere Gefügeschaubilder z.B. von Barmin und Korolev, von 
Potak und Sagalevic [51], [55], etc. existieren. Im Gegensatz zu obengenannten Diagrammen 
zeigt das Schaubild von  Potak und Sagalevic die Gefügeausbildung nach dem Abschrecken 
von  Austenitisierungstemperaturen  im  Bereich  1050-1100  °C  in  Abhängigkeit  von  den 
Chromäquivalenten der Martensit- und der Ferrit-bildenden Elemente.
MS-Temperatur
Es  ist  bekannt,  dass  fast  alle  Legierungselemente  mit  zunehmendem  Gehalt  die  MS-
Temperatur senken. Es existieren zahlreiche Publikationen mit empirischen Gleichungen, die 
die MS-Temperatur in Abhängigkeit vom Gehalt an Legierungselementen berechnen:
M S[°C ]=1350−1665⋅(C+N)−28⋅Si−33⋅Mn−42⋅Cr−61⋅Ni  [57], (3)
M S[K ]=1578−1667⋅(C+N )−27,8⋅Si−33,3⋅Mn−41,7⋅Cr
              −61,1⋅Ni−36,1⋅Mo
 [7], (4)
M S[°C ]=502−810⋅C−1230⋅N−13⋅Mn−30⋅Ni−12⋅Cr−54⋅Cu−46⋅Mo  [58], (5)
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M S[°C ]=1182−1456⋅(C+N)−37⋅Cr−57⋅Ni  [59], (6)
M S[° F ]=2160−2629⋅(C+N )−66⋅Cr−102⋅Ni  [59], (7)
M S[° F ]=3000⋅[0,068−(C+N )]+75⋅(14,6−Cr )+110⋅(8,9−Ni)
                +60⋅(1,33−Mn)+50⋅(0,47−Si)
 [57]. (8)
Das  Minuszeichen  vor  den  Koeffizienten  der  einzelnen  Elemente  beweist  die  senkende 
Wirkung  von  Legierungselementen  auf  die  MS-Temperatur.  Aber  alle  diese  Gleichungen 
haben eine Einschränkung, sie sind streng genommen nur für den Legierungsbereich gültig, 
wofür sie aufgestellt wurden. Eine Extrapolation über die Gültigkeitsbereiche hinaus führt in 
der Regel zu falschen Ergebnissen. Eine Lösung der Problematik kann die Vergrößerung des 
für die Analyse einbezogenen Legierungsbereichs sein. In der Untersuchung von  Dai  et al. 
[60] wurden zahlreiche Daten aus der Literatur ausgewertet und folgende Gleichung mittels 
der Regressionsanalyse erstellt: 
M S[K ]=A3−199,8⋅(C+1,4⋅N )−17,9⋅Ni−21,7⋅Mn−6,8⋅Cr−45⋅Si
              −55,9⋅Mo+1,9⋅(C+1,4⋅N )⋅(Mo+Cr+Mn)
                 −14,4⋅[(Ni+Mn )⋅(Cr+Mo+Al+Si)]1 /2−410
. (9)
Als eine Erweiterung der klassischen statistischen Regressionsanalyse kann die Verwendung 
der neuronalen Netze gesehen werden.  So hat  Capdevila et al. [61]  anhand der neuronalen 
Netze folgende Gleichung abgeleitet:
M S[K ]=764,2−302,6⋅C−30,6⋅Mn−16,6⋅Ni−8,9⋅Cr+2,4⋅Mo−11,3⋅Cu
               −8,58⋅Co+7,4⋅W−14,5⋅Si
 . (10)
Außerdem gibt es thermodynamische Ansätze für die Ableitung solcher Art von Gleichungen, 
die  eine noch größere Anzahl von Legierungselementen berücksichtigen,  wie z.  B. in der 
Arbeit von Ishida [62]:
M S[°C ]=545−330⋅C+2⋅Al+7⋅Co−14⋅Cr−13⋅Cu−23⋅Mn−5⋅Mo−4⋅Nb
                −13⋅Ni−7⋅Si+3⋅Ti+4⋅V +0⋅W
. (11)
Md-Temperatur
Eine weitere Kennzahl zur Charakterisierung der Austenitstabilität stellt die Md-Temperatur 
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dar. Die Md-Temperatur ist die höchste Temperatur für die verformungsinduzierte Martensit-
bildung. Die Temperatur ist insofern relevant, weil in metastabilen Stählen mit einer höheren 
Austenitstabilität die MS-Temperatur nicht existiert, d. h., die Martensitumwandlung tritt spon-
tan durch Abkühlen nicht auf [63], [64]. Die Md-Temperatur ist deshalb in solchen Fällen eine 
der wenigen Kenngrößen zur Quantifizierung der Austenitstabilität. Es gibt Publikationen, in 
denen die Md-Temperaturen anhand empirischer Gleichungen in Abhängigkeit von der chemi-
schen Zusammensetzung und anderer Parameter berechnet werden:
M d30 [° C ]=608−515⋅%C−821⋅%N−7,8⋅%Si−12⋅%Mn−13⋅%Cr
                −34⋅%Ni−6,5⋅%Mo
 [65], (12)
M d30 [°C ]=497−462⋅(%C+%N )−9,2⋅%Si−8,1⋅%Mn−13,7⋅%Cr
                −20⋅%Ni−18,5⋅%Mo
 [53], (13)
M d30 [°C ]=413−462⋅(%C+%N )−9,2⋅%Si−8,1⋅%Mn−13,7⋅%Cr
                −9,5⋅%Ni−18,5⋅%Mo
 [58], (14)
M d30
* [°C ]=551−462⋅(%C+%N )−9,2⋅%Si−8,1⋅%Mn−13,7⋅%Cr
                −29⋅(%Ni+%Cu)−18,5⋅%Mo−68⋅%Nb
M d30 [°C ]=M d30
* [°C ]−1,42⋅(KG−8) ,  KG=ASTM−Kormgrößenkennzahl
 [65]. (15)
Die M d30-Temperatur ist die Temperatur, bei der eine plastische Deformation von 30% eine 
Umwandlung von 50% Austenit in Martensit bewirkt.
2.3 Kinetik der Martensitbildung
2.3.1 Athermische Martensitbildung
Die Martensitumwandlung ist eine diffusionslose Phasenumwandlung, die in der Regel bei 
vergleichsweise tiefen Temperaturen auftritt, wenn die Diffusion praktisch unmöglich ist. Es 
ist auch eine bestimmte kritische Triebkraft bzw. Unterkühlung notwendig, um die Martensit-
umwandlung auszulösen. Deshalb startet die martensitische Umwandlung nicht direkt unter-
halb der T0-Temperatur, sondern bei einer tieferen Temperatur – der MS-Temperatur. Ähnlich 
beginnt die Rückumwandlung von Martensit in Austenit  bei der Erwärmung bei einer AS-
Temperatur, die höher als die T0-Temperatur liegt. Aus der Literatur ist folgende Beziehung 
zwischen den AS-, MS- und T0-Temperaturen bekannt [66]: 
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T 0≈0,5×(M S+AS )  (16)
So kann die Gleichgewichtstemperatur T0 aus den experimentell ermittelten AS- und MS-Tem-
peraturen abgeschätzt werden. 
Der Kristallgitterumbau bei der martensitischen Umwandlung erfolgt beim Erreichen der nöti-
gen Triebkraft schlagartig durch eine kooperative Atombewegung bzw. durch ein Umklappen 
des Gitters. Da das Umklappen ohne Difusion stattfindet, bleibt die Lage der Eisen- und Le-
gierungsatome  dabei  gleich  zueinander.  Diese  Gitterumstellung  verläuft  sehr  schnell.  Die 
ersten Martensitkristalle entstehen während einer Zeit von 10-7 s [66].
Das Kennzeichen der athermischen Umwandlung ist, dass der sich bildende Martensitanteil 
nicht von der Zeit, sondern allein von der Abschrecktemperatur unterhalb MS abhängt. Für die 
Beschreibung der  Bildungskinetik  für  die  athermische  Martensitumwandlung  wird  oft  die 
Koistinen-Marburger-Gleichung verwendet [67], die den Volumenanteil Restaustenit in Ab-
hängigkeit von der Temperatur angibt:
1−V α ' = V γ = exp [−1,1×10
−2⋅(M S−T q)]
M S > T q > −80 ° C
 (17)
wo Vγ – der Volumenanteil vom Austenit und Tq – die Abschrecktemperatur sind. Die Kon-
stante 1,1×10-2 °C-1 wurde für Kohlenstoffstähle für die Umwandlungen oberhalb von -80 °C 
ermittelt.  Es gibt jedoch Publikationen, wo für die  Koistinen-Marburger-Gleichung andere 
Konstanten bestimmt wurden und somit die Martensitbildungskinetik für andere Stähle und 
bei anderen Temperaturen beschreiben [68], sowie andere Ansätze zur Beschreibung der Mar-
tensitbildungskinetik [69].
Die Gittertransformation aus dem Austenit bzw. der Ausgangsphase  γ  in den entstehenden 
Martensit  – die  α '  Phase hat zuerst  Bain in seinem Modell  anschaulich dargestellt  [70]. 
Nach diesem Modell enthalten zwei Austenitzellen bereits eine „virtuelle“ tetragonale krz-
Martensitzelle  (Abbildung 4).  Das Bain-Modell  beschreibt  die  Martensitbildung allerdings 
nicht kristallografisch exakt sondern nur näherungsweise [71].
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Abbildung  4.  Bain-Modell  der  Martensitbildung  in  Kohlenstoffstählen  und  Orientierungs-
beziehung zwischen Austenit und Martensit nach Kurdjumov-Sachs [72]
Der  kristallografische  Orientierungszusammenhang  für  Kohlenstoffstähle  wurde  von 
Kurdjumov und Sachs [73] mit folgender Beziehung dargestell:
{111}γ → {110}α' 
<110>γ → <111>α' 
(18)
Nishiyama [66] fand für eine Fe-Ni-Legierung folgende Beziehung:
{111}γ → {110}α' 
<112>γ → <011>α' 
(19)
Martensitmorphologien: Platten- und Lattenmartensit 
Der  athermisch  umgewandelte  Martensit  kann  entsprechend  der  Morphologie  in  Lanzett-
martensit (auch Massiv-, Block-, Schiebungs- oder Lattenmartensit genannt) und in Platten-
martensit (nadelförmiger oder verzwillingter Martensit) eingeteilt werden. Der Lattenmarten-
sit tritt bei niedrigen Kohlenstoff- (maximal 0,4–0,5 % C) und Legierungsgehalten bei einer 
höheren Temperatur auf. Charakteristisch für den Lattenmartensit sind parallele Gruppen von 
abgeflachten Lanzetten, die zu massiven Blöcken zusammengepackt sind. Mikrostrukturell 
weisen die Martensitlanzetten eine hohe und gleichmäßige Versetzungsdichte von 1011 bis 1013 
cm-2 auf  [68],  [71].  Der  Plattenmartensit  enthält  Martensitnadeln  oder  Platten,  die  nicht 
parallel ausgerichtet, sondern in verschiedenen Winkeln zueinander wachsen. Diese Nadeln 
bestehen aus einer Mittelrippe mit vielen parallelen seitlichen Streifen, die wie auch die Mit-
telrippe sehr  viele  Mikrozwillinge aufweisen.  Der  Plattenmartensit  bildet  sich bei  tieferen 
Temperaturen als der Lattenmartensit in Stählen mit hohem Legierungsgehalt und mit Koh-
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lenstoffgehalt über 0,8–1,0 %. Das kann mit unterschiedlichen Verläufen der kritischen Trieb-
kraft für die Martensitbildung erklärt werden (Abbildung 5). Sowohl für den Lattenmartensit 
als  auch für  den Plattenmartensit  steigt  die  Keimbildungsschwelle  mit  steigendem Legie-
rungsgehalt. Der Anstieg ist aber für den Plattenmartensit schwächer als für den Lattenmar-
tensit, so dass der Plattenmartensit oberhalb eines bestimmten Legierungsgehaltes eine ener-
getisch günstigere Martensitart ist. 
 
Abbildung 5. Kritische Triebkraft bzw. Keimbildungsschwelle für Bildung von Lattenmartensit 
und Plattenmartensit nach [71] 
Die benötigte kritische Triebkraft für die jeweilige Martensitmorphologie resultiert aus der 
Fließspannung,  die  für  die  Anpassungsdeformation  bei  der  martensitischen  Umwandlung 
benötigt wird. Die Gleitung wird mit sinkender Temperatur erschwert. Die Einsatzspannung 
für die Gleitung nimmt bei tiefen Temperaturen zu, während die Spannung für die Zwillings-
bildung annähernd konstant bleibt (Abbildung 6). Unter einer bestimmten Temperatur ist die 
Zwillingsbildung energetisch bevorzugt im Vergleich zur Gleitung [74].
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Abbildung 6. Fließspannung für die Gleitung und Zwillingsbildung und deren Einfluss auf die  
Martensitmorphologie bei verschiedenen Umwandlungstemperaturen nach [74]
In ihren Publikationen beschäftigten sich Borgenstam und Hillert [75] näher mit energetischen 
Unterschieden zwischen dem Latten- und Plattenmartensit. Sie haben die Daten zur MS-Tem-
peratur für unterschiedliche Martensitmorphologien in verschiedenen Fe-X-Legierungen ana-
lysiert und festgestellt, dass die kritische Triebkraft für Lattenmartensit mit sinkender Tempe-
ratur von 500 J/mol bei 800 °C auf 2100 J/mol bei 250 °C steigt. Dagegen bleibt sie im Falle 
von Plattenmartensit weitgehend konstant bei rund 2100 J/mol.
2.3.2 Isotherme Martensitbildung
Neben der athermischen Martensitbildungskinetik kann die Martensitbildung auch isotherm 
erfolgen. Die Initiierung der isothermen Martensitbildung erfolgt durch thermische Fluktua-
tionen bzw. durch eine thermisch aktivierte Versetzungsbewegung [66], [76]. Ähnlich wie MS 
bei der athermischen Martensitbildung kann bei der isothermen Martensitumwandlung eine 
MSI-Temperatur  definiert  werden. Unterhalb der  MSI-Temperatur  läuft  bei  einer  konstanten 
Temperatur die Martensitbildung zeitabhängig ab.  Die Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Dia-
gramm weist dabei die C-Kurvenverläufe ähnlich den diffusionsgesteuerten Umwandlungen 
bei isothermischen Bedingungen auf (Abbildung 7). 
Die ersten Berichte über die isotherme Martensitumwandlung wurden am Ende der 1940er 
14
2 Literaturübersicht zum Kenntnisstand
Jahre von Kurdjumov und Maksimova [77] veröffentlicht. Die erste Idee, dass es sich bei der 
isothermen Martensitumwandlung um einen langsamen Modus der Martensitbildung handelt 
und  dass  man  durch  die  langsame  Geschwindigkeit  die  Martensitbildungskinetik  leichter 
untersuchen kann, wurde schnell verworfen. Es wurde erkannt, dass die Gitterumstellung bei 
der  isothermen Martensitumwandlung genau so schnell  verläuft  wie  bei  der  athermischen 
Martensitbildung [66].
Danach stand die isotherme Martensitbildung im Fokus von zahlreichen Publikationen, die 
sich mit experimentellen und theoretischen Untersuchungen der isothermen Martensitbildung 
beschäftigen [78]–[89]. 
 
Abbildung  7.  ZTU-Diagramm  der  isothermischen  Martensitumwandlung  in  einem  
austenitischen nichtrostenden Stahl [66]
Kurdjumov und Maksimova [77], [90] haben in 1948 zuerst über die Beobachtung der isother-
men Martensitbildung berichtet. Die Martensitbildungskinetik in Abhängigkeit von der Zeit 
haben sie mit folgender Gleichung beschrieben:
dV α '
dt
=K⋅exp(− URT )⋅exp(−W
*
RT )  (20)
wobei Vα´ der Volumenanteil des Martensits ist. U ist die Aktivierungsenergie für den Tieftem-
peraturzweig der Bildungskinetik, wo die Umwandlungsgeschwindigkeit mit der sinkenden 
Temperatur abnimmt, und  W* ist die Aktivierungsenergie für den Hochtemperaturzweig mit 
beschleunigter Umwandlungsgeschwindigkeit bei abnehmender Temperatur. In ihrer Analyse 
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haben  Kurdjumov und  Maksimova zuerst  den Term  K·exp(-U/RT)  bei tiefen Temperaturen 
betrachtet und einen Wert von 2,5 kJ/mol für  U abgeleitet. Für  W* wurde ein Wert von 5,8 
kJ/mol aus dem Hochtemperaturzweig ermittelt. U wurde als die Aktivierungsenergie für das 
Keimwachstum  bis  zur  einer  überkritischen  Größe,  ab  welcher  das  spontane  Wachstum 
möglich ist,  betrachtet.  Andererseits soll  W* der gewöhnlichen Aktivierungsenergie für die 
Keimbildung entsprechen.  Andere  Autoren  präsentierten  später  Arbeiten,  wo sie  auch mit 
ähnlichen Ansätzen die Aktivierungsenergie der Martensitkeimbildung aus den kinetischen 
Daten der isothermen Martensitbildung ableiteten, wobei die Relevanz vom ersten oder zwei-
ten Term in unterschiedlicher Form bewertet und berücksichtigt wurde [79], [80].
Von Borgenstam und Hillert gab es einige Veröffentlichungen zum Thema isothermer Marten-
sit.  Sie  analysierten  ausführlich  die  Publikationen  zur  Aktivierungsenergie  und  zu  Keim-
bildungstheorien des isothermen Martensits und schlugen eigene Modelle zur Beschreibung 
der Keimbildung und Kinetik der isothermen Martensitbildung vor [78]–[80], [91].
In zahlreichen Publikationen zur experimentellen Untersuchung der isothermen Martensitum-
wandlung [84], [86], [87], [89], [92], [93] wurden verschiedene Einflussfaktoren untersucht 
und unterschiedlich über die Neigung zum isothermen Martensit  berichtet.  So sollen nach 
Nishiyama [66] der  Wärmebehandlungszustand und die  Korngröße festlegen,  ob die Mar-
tensitumwandlung isotherm oder athermisch abläuft. Eine geringe Konzentration oder weit-
gehende Freiheit von interstitiellen austenitstabilisierenden Elementen wie C und N begüns-
tigt  die  isotherme  Martensitbildung.  Dagegen  verläuft  die  Martensitumwandlung  eher  im 
athermischen Modus, je homogener der Werkstoff ist. Es gibt Beobachtungen, dass nach einer 
Austenitisierung  die isotherme Umwandlung in Eisen-Nickel-Legierungen begünstigt  wird, 
wenn der Martensit vorher athermisch umgewandelt war [94], [95]. 
2.3.3 Deformationsinduzierte Martensitbildung
Die martensitische Umwandlung kann auch nicht spontan, oberhalb der MS-Temperatur ablau-
fen. In diesem Fall reicht die chemische Triebkraft allein nicht aus, um die Martensitkeim-
bildungsschwelle zu überwinden und die Martensitbildung auszulösen. Die kritische Trieb-
kraft kann aber durch eine zusätzlich zugeführte Energie, als Summe dieser Energie und der 
chemischen Energie erreicht werden, was zum Start der Martensitumwandlung führt. Die Zu-
satzenergie kann verschiedener Natur sein. Es gibt Publikationen, die sich mit dem Einfluss 
vom Magnetfeld [81], der radioaktiven Strahlung [96] oder von Ultraschal [97], [98] auf die 
Martensitumwandlung beschäftigen. Das sind die Beispiele für die zusätzliche Energie. Aber 
am wichtigsten ist die Möglichkeit,  die Martensitumwandlung mechanisch auszulösen. Bei 
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einer mechanisch induzierten Martensitbildung wird der benötigte Energiebetrag durch eine 
äußere mechanische Einwirkung, in der Regel durch Deformation hinzugefügt (vgl. Abschnitt 
2.2.1 „Thermodynamik der Martensitbildung“). In Abhängigkeit von der Höhe der wirkenden, 
mechanischen Spannung wird zwischen der spannungs- und der verformungsinduzierten Mar-
tensitbildung unterschieden. Diese Differenzierung wurde zuerst von  Fahr [99] eingeführt. 
Danach findet  eine verformungsinduzierte  Martensitumwandlung statt,  wenn die  wirkende 
Spannung  höher  als  die  Fließgrenze  des  Austenits  liegt,  d.  h.  während  der  plastischen 
Deformation. Dagegen erfolgt die spannungsinduzierte Martensitumwandlung schon bei einer 
Belastung im elastischen Deformationsbereich (Abbildung 8). Dabei nimmt die zum Start der 
Martensitbildung benötigte Spannung mit sinkender Temperatur ab, da durch die steigende 
chemische  Triebkraft  bei  tieferen  Temperaturen  schon  eine  geringe  mechanische  Energie 
ausreicht, um die Martensitbildung auszulösen. Die Spannung, die zur Initiierung der Marten-
sitbildung führt, wird auch die Auslösespannung genannt [100], [1], [2], [101]. 
 
Abbildung 8. Spannungs- und verformungsinduzierte Martensitumwandlung in Abhängigkeit  
von der Temperatur und der wirkenden Spannung [102] 
Anhand des Temperaturverlaufs der Auslösespannung lassen sich die M d -, M S σ -, M S-Tem-
peraturen definieren [3], [101]. Bei der  M S σ-Temperatur ist die Auslösespannung gleich der 
Fließgrenze des Austenits. Oberhalb der  M S σ -Temperatur findet ausschließlich die verfor-
mungsinduzierte  Martensitbildung  statt.  Unterhalb  der  M S σ -Temperatur  läuft  zuerst  die 
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spannungsinduzierte  und  nachfolgend  bei  steigender  Belastung  die  verformungsinduzierte 
Martensitumwandlung ab [99], [101]. Die Festigkeit des Stahls steigt deutlich durch die span-
nungsinduzierte Martensitbildung, die maximale Dehnung sinkt dagegen ähnlich wie beim 
Spontanmartensit.  Verformungsinduzierte  Martensitbildung führt  zur zusätzlichen Dehnung 
infolgedessen, dass die Gitterscherung in Richtung der angelegten Spannung erfolgt und nicht 
nur eine Volumenzunahme, sondern vor allem eine Formänderung verursachen [3]. Dieses 
Phänomen  wird  als  der  TRIP-Effekt  (TRansformation  Induced  Plasticity)  genannt.  In 
Abbildung 9 sind die Spannungs-Dehnungs-Kurven eines Stahls mit dem TRIP-Effekt und 
eines Stahls ohne TRIP-Effekt gegenübergestellt.  Im umwandlungsfähigen Stahl läuft nach 
dem Übersteigen der Auslösespannung  σ A die verformungsinduzierte Martensitbildung ab, 
was zum Anstieg der Festigkeit und gleichzeitig zu einer zusätzlichen Dehnung führt. Die 
Voraussetzung für den TRIP-Effekt ist, dass die Auslösespannung höher als die Fließgrenze 
des austenitischen Stahls σ f  ist [2], [3], [103], [104].
 
Abbildung  9.  Spannungs-Dehnungs-Kurve  im Stahl  mit  und ohne TRIP/TWIP-Effekt  nach 
[105]
Die mechanisch-induzierte Martensitbildung steht im Fokus zahlreicher Untersuchungen [2], 
[9], [10], [24], [45], [92], [99], [104], [106]–[116]. Es wurde festgestellt, dass die Martensit-
umwandlung in verschiedenen Wegen ablaufen kann. Der Austenit kann direkt in den  α ' -
Martensit  umwandeln oder  der  ε-Martensit  kann sich als  Zwischenphase bilden  [3],  [22], 
[117]–[123]:
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γ→α ' , γ→ε , ε→α ' , γ→ε→α '  (21)
Welche Umwandlungen oder Umwandlungssequenzen in austenitischen metastabilen Stählen 
schließlich ablaufen, hängt stark von der Stapelfehlerenergie und der Stabilität des Austenits 
gegenüber der ε -Phase bzw. der α '  -Phase ab. Im nächsten Abschnitt wird der Einfluss der 
Stapelfehlerenergie ausführlicher beschrieben. 
2.4 Stapelfehlerenergie
Austenitische  metastabile  Stähle  haben  eine  vergleichsweise  niedrige  Stapelfehlerenergie. 
Eine niedrige Stapelfehlerenergie fördert die Bildung von Stapelfehlern im Austenit und be-
einflusst durch ihre Höhe Deformationsmechanismen. Durch eine bestimmte Reihenfolge von 
Stapelfehlern können Verformungszwillinge und der ε-Martensit entstehen [124].
Die Untersuchungen der SFE spielen besonders bei TWIP Stählen eine große Rolle. Die Höhe 
der SFE definiert die Deformationsmechanismen und die Grenze zwischen der Zwillings- und 
der ε-Martensitbildung oder α’-Martensitbildung. Die letzteren, besonders die α’-Martensit-
bildung versucht man aufgrund des niedrigeren Plastizitätszuwachses durch die Änderung der 
SFE zu vermeiden. So wurden in [125] die Isolinien der SFE in einer C-Mn Ebene (Map) für 
die RT berechnet und die Linien nach Schumann [126] für die spontane und deformationsin-
duzierte ε- Martensitumwandlung, die durch die SFE-Größe kontrolliert wird, eingezeichnet 
(siehe Abbildung 10). Das Model wurde für die Vorhersage der Deformationsmechanismen in 
einem Fe–22% Mn–0,6%C Stahl verwendet. Entsprechend eigenen Untersuchungen und den 
Daten aus der Literatur wurden SFE-Bereiche für Deformationsmechanismen bestimmt. Bei 
SFE niedriger als 18 mJ/mol tritt ε-Martensitbildung auf, im Bereich 12-35 mJ/mol die Zwil-
lingsbildung. 
Autoren  in  [31]  definieren  folgende SFE-Grenzen für  die  Deformationsmechanismen:  bei 
einer SFE höher als 18 mJ/m² tritt die Zwillingsbildung auf. Verringerung der SFE unter 18 
mJ/m² führt zur ε-Martensitbildung, unter 12 mJ/m² zur α´-Martensitbildung bei RT. 
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Abbildung 10. Berechnete Isolinien für die SFE im C-Mn-System (Map) bei 300 K. Gerade  
Linien sind die Grenzen der spontanen und deformationsinduzierten ε- Martensitbildung nach  
Schumann. Gestrichelte Linie zeigt die Grenze zwischen Austenit und Austenit mit Karbiden  
bei 973 K [125]
Weiß [3] hat die Zusammenhänge zwischen der spontanen, spannungs- und verformungsindu-
zierten  ε-Martensitbildung und der  verformungsinduzierten Zwillingsbildung und der Aus-
lösespannungen  σ A
γ→ε und  σ A
γ→Zw. für die  ε-Martensitbildung und die verformungsinduzierte 
Zwillingsbildung (Abbildung 11) zusammengefasst. Er weist erstmalig auf die bisher nicht 
bekannte Korrelation zwischen der Stapelfehlerenergie des Austenits und der Auslösespan-
nung für die  ε-Martensitbildung und die Zwillingsbildung hin, und definiert die Stillstands-
spannung  σS
γ→ε, deren Wert mit der Keimbildungsschwelle für die  ε-Martensitbildung bzw. 
mit der Stapelfehlerenergie  γmax
intrinsisch korreliert.  Die Stapelfehlerenergie  γmax
intrinsisch stellt einen 
maximalen Wert dar, bis zu dem sich der  ε-Verformungsmartensit bilden kann. So können 
sich bei der Belastung oberhalb der Stillstandsspannung σS
γ→ε nur die Verformungszwillinge 
bilden (Abbildung 11). 
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Abbildung 11. Temperaturabhängigkeit der Auslösespannung für die ε-Martensitbildung und 
die  Zwillingsbildung,  der  Festigkeitseigenschaften  des  Stahls  und  daraus  resultierende 
Spannungs-Temperaturbereiche für die Bildung von ε-Abkühl-, ε- Verformungsmartensit und  
Verformungszwillingen [3]
In einigen Arbeiten wird versucht, die Spannungsgrenzen für die stapelfehlerbasierten Defor-
mationsmechanismen experimentell oder theoretisch zu ermitteln. In [127] wurden Deforma-
tionsmechanismen  (-mikrostruktur)  im Stahl  316LN in  Abhängigkeit  von  der  Temperatur 
untersucht.  Es  wurden die  Belastungsgrenzen für  verschiedene Deformationsmechanismen 
ermittelt.  Die  Spannungsbereiche  für  die  Gleitung,  Stapelfehlerbildung,  Zwillingsbildung 
liegen jeweils unter 400 MPa, zwischen 400 und 600 MPa, und höher als 600 MPa.
In der Arbeit [128] wird die kritische Spannung für die Stapelfehleraufspaltung und die kriti-
sche Spannung für die Zwillingsbildung nach theoretischen Ansätzen berechnet. Anhand des 
Diagramms „Spannung für die Zwillingsbildung als Funktion der Stapelfehlerenergie“ können 
die  Deformationsmechanismen und die  Deformationsmikrostruktur  in verschiedenen Span-
nungsbereichen vorhergesagt werden.
In vielen Arbeiten wird auf die ausgeprägte Temperaturabhängigkeit der SFE hingewiesen. 
Experimentelle Untersuchungen zum deren genauen Verlauf sind dagegen eher selten. Meis-
tens werden Deformationsmechanismen und Mikrostrukturänderung in Abhängigkeit von der 
Temperatur und anderen Faktoren untersucht.  In [36] wurde der Werkstoff Fe-16,5Cr-8Mn-
3Ni-2Si-1Cu-0,25N-0,08Ti  untersucht.  Die  Zugversuche  wurden  bei  verschiedenen  Ver-
formungsgeschwindigkeiten  im  Temperaturbereich  -196  °C  bis  400  °C  durchgeführt.  Im 
Temperaturbereich -100 – 20 °C dominiert der TRIP-Effekt. Die Martensitbildung ändert sich 
von  ε  zu  α’  mit  sinkender  Temperatur.  Im  Temperaturbereich  50  –  200  °C  ist  die 
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Zwillingsbildung der  Hauptdeformationsmechanismus. Mit  steigender  Temperatur  wird die 
Zwillingsbildung weniger ausgeprägt. Der Hauptdeformationsmechanismus im Temperaturbe-
reich 200 – 450 °C ist die Gleitung. In einem ähnlich breiten Temperaturbereich wurden drei  
nichtrostende Cr-Ni Stähle mit unterschiedlicher SFE (11, 31, 46 mJ/m²) untersucht [120]. 
Zugversuche wurden bei Temperaturen von -150 bis 340 °C durchgeführt und die Mikrostruk-
tur mittels TEM vor und nach der Deformation beobachtet. Deformationsmechanismen treten 
in Abhängigkeit von der SFE auf: im Stahl mit einer niedrigen SFE laufen bei tiefen Tempera-
turen (unter RT) die Zwillingsbildung und die Martensitbildung, bei hohen Temperaturen die 
Gleitung ab, der Stahl mit mittlerer SFE weist die gleichen Deformationsmechanismen auf, 
die Temperaturgrenze liegt allerdings etwas tiefer.  Im Stahl mit  hoher SFE ist  der Haupt-
mechanismus bei Temperaturen unter -50 °C die Zwillingsbildung, bei hohen Temperaturen 
über 300 °C die Versetzungsgleitung.
Eine Zusammenfassung über die Deformationsmechanismen in Anhängigkeit von der Tempe-
ratur bzw. von der Höhe der Stapelfehlerenergie in CrMnNi-Stählen ist in [26], [118], [129] 
gegeben. Allgemein kann der Einfluss der SFE auf die Deformationsmechanismen in austeni-
tischen metastabilen  Stählen  mit  einer  niedrigeren  Stapelfehlerenergie  schematisch  wie  in 
Abbildung 12 dargestellt werden. Die Deformation durch die Versetzungsgleitung hängt nicht 
von der Stapelfehlerenergie ab, und sinkt bzw. wird mit sinkender Temperatur erschwert. Die 
SFE sinkt auch mit der sinkenden Temperatur. Unterhalb einer gewissen Stapelfehlerenergie, 
die bei einer entsprechenden Temperatur unterschritten wird, treten die stapelfehlerbasierten 
Deformationsmechanismen auf. Zuerst läuft die Zwillingsbildung ab, deren Intensität mit der 
Temperaturabsenkung steigt. Die Zwillingsbildung wird dann unterhalb eines SFE-Niveaus 
sukzessive mit der verformungsinduzierten ε-Martensitbildung ersetzt [105].
 
Abbildung 12. Deformationsmechanismen in Abhängigkeit von der Temperatur als Funktion  
der Stapelfehlerenergie [105]
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2.4.1 Berechnung der SFE aus der chemischen Zusammensetzung
Die SFE wurde in vielen Legierungssystemen untersucht und mit empirischen Gleichungen in 
Abhängigkeit von der chemischen Zusammensetzung beschrieben. Dabei werden im Bereich 
der austenitischen nichtrostenden Stählen die Gleichungen von Schram et al. [130], Rhodes et  
al. [131] und Pickering [132] am meisten für die Berechnung der SFE bei der Raumtempera-
tur herangezogen [26], [54]: 
SFE [mJ /m2]=−53+6,2⋅Ni+0,7⋅Cr+3,2⋅Mn+9,3⋅Mo  [130], (22)
SFE [mJ /m2]=1,2+1,4⋅Ni+0,6⋅Cr+7,7⋅Mn−44,7⋅Si  [131], (23)
SFE [mJ /m2]=−27,5+2⋅Ni+410⋅C−0,9⋅Cr−77⋅N−13⋅Si−1,2⋅Mn  [132]. (24)
Die oben gezeigten Gleichungen und andere Gleichungen dieser Art haben zwei Hauptein-
schränkungen neben der mit dem Legierungsbereich begrenzten Gültigkeit: die Wirkung von 
einzelnen Legierungselementen wird linear approximiert, und die Wechselwirkung zwischen 
den Legierungselementen wird nicht wiedergegeben. Dies kann z. T. die widersprüchlichen 
Angaben bezüglich des Vorzeichens und des Werts der Koeffizienten bei einzelnen Legie-
rungselementen erklären. Die Untersuchung von  Dai et al. [133] und die entwickelte Glei-
chung zeigen deutlich, dass die Wirkung von einzelnen Elementen nicht linear ist und dass es 
kombinierte Wirkung zwischen den Elementen existiert: 
SFEγ300 [mJ /m2]=γ0+1,59⋅Ni−1,34⋅Mn+0,06⋅Mn2−1,75⋅Cr+0,01⋅Cr2
                                +15,12⋅Mo−5,59⋅Si−60,69⋅(C+1,2⋅N )0,5
                                +26,27⋅(C+1,2⋅N )⋅(Cr+Mn+Mo)0,5+0,61⋅[Ni⋅(Cr+Mn )]0,5
 (25)
wo  γ300 die SFE bei Raumtemperatur und  γ0 die SFE des reinen austenitischen Eisens bei 
Raumtemperatur ist. 
Nach dem thermodynamischen Ansatz kann die Stapelfehlerenergie aus der Triebkraft für die 
γ→ε Umwandlung mit folgender Formel berechnet werden [3], [125]:
SFE=2⋅ρ⋅ΔGγ→ε+2⋅σ  (26)
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wo ρ die molare Oberflächendichte entlang der {1 1 1}-Ebene,  ΔGγ→ε  -die Gibbs-Energie-
änderung für die γ→ε Umwandlung und σ die Oberflächenenergie der γ/ε-Grenzfläche sind.
2.4.2 Einflussfaktoren auf die SFE
Kenntnisse über die SFE sind besonders wichtig für die Stähle mit ε-TRIP- und TWIP-Effekt. 
Die Höhe der SFE definiert den dominierenden Deformationsmechanismus. Das erklärt die 
große Anzahl von Untersuchungen zur SFE im Bezug zu hochmanganhaltigen Stählen. Viele 
befassen  sich  mit  XRD  und  TEM  Untersuchungen  von  Versetzungen,  Stapelfehlern, 
Zwillingen und Deformationsmikrostruktur [13], [19], [28], [120], [127], [134], [135]. In der 
Arbeit  [120]  wurde  die  SFE  mittels  TEM  für  drei  Cr-Ni-Stähle  (11,  31,  46  mJ/m²) 
experimentell bestimmt.
Der Einfluss der Korngröße auf die SFE und MS-Temperatur der γ→ε Umwandlung wurde in 
einem Fe–17,7%Mn Stahl untersucht. Mit steigender Korngröße steigen die  MS-Temperatur 
und der Martensitanteil, die SFE sinkt [117]. Ebenfalls mit manganlegierten Stählen beschäf-
tigten sich Allain et al. [125]. Es wurde ein Modell für die Berechnung der SFE in Fe–Mn–C 
Legierungen basierend auf den Daten aus der Literatur entwickelt. Dabei wurden die Isolinien 
der SFE in einer C-Mn Ebene für die RT berechnet.
Die Einflüsse von Cu, Cr, Al, Si auf die SFE in der Basislegierung Fe 22%Mn 0,6%C wurden 
in einem thermochemischen Modell basierend auf eigenen Untersuchungen und Literaturan-
gaben untersucht [31]. Danach verringert nur Cr die SFE, alle anderen Elemente erhöhen sie. 
In anderen Arbeiten [136], [137] wird auch bestätigt, dass Kupfer die SFE in nichtrostenden 
austenitischen Stählen erhöht, und zwar doppel so stark wie Ni. 
Es gibt Publikationen, die sich mit dem Einfluss von anderen Legierungs- und Spurenelemen-
ten auf die SFE befassen. Nach [138], [139] verringert Niob die SFE deutlich. Auch Wasser-
stoff soll die SFE durch die Bildung der (H-H)-Paare an fehlerhaften Stellen reduzieren. Die 
Wirkung  vom Stickstoff  auf  die  SFE wird  von unterschiedlichen Autoren  unterschiedlich 
bewertet.  Einige Untersuchungen stellen Verringerung der SFE durch  N fest  [130],  [140], 
[141], in anderen [142]–[144] wird über die Erhöhung der SFE durch Stickstoff berichtet. 
2.5 Charakterisierung und Quantifizierung der 
umwandlungsinduzierten Plastizität 
Die STU- und DTU-Diagramme sind sehr gut geeignet für die Charakterisierung und Be-
schreibung des TRIP- und des TWIP-Effekts. Die Entwicklung der DTU-Diagramme basiert 
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auf den Untersuchungen, die von  Schumann und Mitarbeitern durchgeführt  wurden [126], 
[145]. Die STU- und DTU-Diagramme sowie die Methode für deren Erstellung wurden später 
von  Weiß et al. weiterentwickelt [2], [3], [100], [146], [147].  Abbildung 13 zeigt das STU-
Diagramm  eines  austenitischen  Cr-Ni-Edelstahls  X5  CrNi18-10  (1.4301).  Ein  STU-Dia-
gramm zeigt in Abhängigkeit von der Temperatur charakteristische Spannungen: die Fließ-
grenze,  die Festigkeit  des Stahls und des Austenits sowie die Auslösespannungen für ver-
schiedene deformationsinduzierte Phasenumwandlungen. Die Auslösespannungen begrenzen 
zusammen mit  der  Stahl-  und der  Austenitfestigkeit und der  Fließgrenze  die  Temperatur-
Spannungs-Bereiche der deformationsinduzierten Umwandlungen.
 
Abbildung 13. STU-Diagramm eines austenitischen nichtrostenden Cr-Ni-Stahls X5 CrNi18-
10 (1.4301) [2]
Weiß et al. haben gezeigt, dass die Auslösespannungen für verschiedene Umwandlungen mit 
deren chemischen Triebkräften korrelieren [2]. Wenn die chemische Triebkraft in der Regel 
bei sinkender Temperatur steigt, verringert sich der fehlende Energiebetrag, der benötigt wird, 
um  die  Keimbildungsschwelle  zu  erreichen.  Dementsprechend  verringert  sich  auch  die 
Auslösespannung.  So  ist  im austenitischen  nichtrostenden  Stahl  X5  CrNi18-10  die  M S σ-
Temperatur für die ε-Martensitbildung zu verzeichnen, da die Auslösespannung entsprechend 
der chemischen Triebkraft mit sinkender Temperatur unter die Fließgrenze sinkt. Unterhalb 
der  M S σ-Temperatur  tritt  bei  der  Belastung  höher  als  die  Auslösespannung  die 
spannungsinduzierte  ε-Martensitbildung auf. Bei einer weiteren Belastung findet dann ober-
halb der Streckgrenze die verformungsinduzierte Martensitbildung statt.  Die  α ' -Martensit-
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bildung verläuft in diesem Stahl immer verformungsinduziert. Die maximale Temperatur M d 
für die verformungsinduzierte martensitische Umwandlung ist als eine Temperatur definiert, 
bei der die Auslösespannung die Festigkeit des Werkstoffs erreich. Ein DTU-Diagramm zeigt 
die  Beträge  von  einzelnen  Deformationsmechanismen  sowie  die  Gleichmaßdehnung  des 
Werkstoffs in Abhängigkeit von der Temperatur. 
Die STU- und DTU-Diagramme zeigen sehr anschaulich die  verformungsinduzierten Pro-
zesse in TRIP/TWIP- Stählen und widerspiegeln die thermodynamischen Stabilitätsverhält-
nisse verschiedener Phasen. Weiß und Gutte [3] haben dies in ihrer Arbeit nach der Untersu-
chung von Cr-Ni-Stählen ausführlich dargelegt. Des Weiteren wurde in der Arbeit der Zusam-
menhang zwischen der Stapelfehlerenergie, der Keimbildungsschwelle sowie der Stillstand-
spannung für die ε-Martensitbildung zum ersten Mal aufgezeigt. 
Zum besseren Verständnis werden die STU- und DTU-Diagramme und deren Zusammenhang 
mit der Thermodynamik der martensitischen Umwandlung im Kapitel 7 „Thermodynamisch-
mechanisches Modell der verformungsinduzierten α'-Martensitbildung“ ausführlich erklärt. 
2.6 Bestimmung der Martensitkeimbildungsschwelle
Eine zentrale Rolle in der Beschreibung der verformungsinduzierten Martensitbildung spielt 
die Martensitkeimbildungsschwelle. Die Höhe der Triebkraft im Bezug auf die Keimbildungs-
schwelle definiert, ob die Martensitumwandlung stattfindet oder nicht, und ob die Umwand-
lung spontan oder mechanisch induziert abläuft. Da die Martensitkeimbildungsschwelle nicht 
direkt zu bestimmen ist, kann dafür die MS-Temperatur herangezogen werden. Die Martensit-
starttemperatur  MS ergibt  sich  als  der  Schnittpunkt  der  Triebkraft  und der  Keimbildungs-
schwelle der Martensitumwandlung, wie es schon oben im Abschnitt 2.2.1 „Thermodynamik
der Martensitbildung“ erwähnt ist. Aus thermodynamischer Sicht ist die Triebkraft von der 
Temperatur und von der chemischen Zusammensetzung abhängig. Im Allgemeinen steigt die 
chemische Triebkraft mit sinkender Temperatur. D. h., die Differenz der Gibbs-Energie für die 
Martensitumwandlung wird negativer mit sinkender Temperatur bzw. der Absolutwert wird 
größer  mit  negativem  Vorzeichen.  Die  chemische  Zusammensetzung  beeinflusst  darüber 
hinaus  den  Temperaturverlauf  der  Triebkraft,  indem die  Triebkraft  insgesamt  erhöht  oder 
verringert  wird.  Gleichzeitig  wird  auch  die  Keimbildungsschwelle  beeinflusst  (siehe 
Abbildung 14). Die zwei Einflüsse definieren schließlich die MS-Temperatur. Auf der andren 
Seite,  falls  der  Temperaturverlauf  der  chemischen  Triebkraft  bekannt  ist,  kommen  drei 
Methoden  für  die  Bestimmung  der  Keimbildungsschwelle  infrage:  1)  Die  MS-Temperatur 
wird experimentell ermittelt oder mit theoretischen Ansätzen berechnet. Die Martensitkeim-
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bildungsschwelle ist dann der Wert der Triebkraft bei der MS-Temperatur. Der Vorteil dieser 
Methode ist eine leichte experimentelle Überprüfbarkeit. 2) Die zur Auslösung der deforma-
tionsinduzierten Martensitbildung führende mechanische Energie wird bei einer Temperatur z. 
B. anhand des Zugversuchs bestimmt und zur chemischen Triebkraft bei dieser Temperatur 
addiert. Die Methode kann verwendet werden, falls die MS-Temperatur so tief ist, dass sie 
technisch nicht erreicht werden kann, oder falls keine MS-Temperatur existiert. 3) Eine dritte 
Methode ist eine direkte Berechnung der Keimbildungsschwelle mit geeigneten theoretischen 
Ansätzen. 
Es muss gesagt werden, dass es in der Literatur keine Publikationen gibt, die sich direkt mit 
der Modellierung der Keimbildungsschwelle oder der kritischen Triebkraft für die Martensit-
bildung in den Stählen ohne MS-Temperatur beschäftigen. Meistens werden die Berechnungs-
ansätze und Modelle für die Bestimmung der Martensitkeimbildungsschwelle ausgehend von 
der bekannten MS-Temperatur aufgebaut. Das bedeutet im Umkehrschluss, dass man die Mo-
delle für die MS-Temperatur auch für die Bestimmung der Keimbildungsschwelle verwenden 
kann. Die Keimbildungsschwelle kann dabei entweder über die MS-Temperatur oder direkt 
ermittelt werden. 
 
Abbildung  14.  Einfluss  der  chemischen  Zusammensetzung  auf  die  MS-Temperatur,  
schematisch
2.6.1 Physik der Keimbildungsschwelle
Wie erwähnt ist eine kritische Triebkraft erforderlich, um die Martensitbildung zu initiieren. 
Um  die  kooperative  Atombewegung  auszulösen,  muss  eine  energetische  Keimbildungs-
schwelle bzw. eine kritische Triebkraft erreicht werden. Sie überwindet dann die nicht-chemi-
sche Energiebarriere ΔGnc , auch als die nicht-chemische Triebkraft oder der nicht-chemische 
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Energiebetrag zur martensitischen Umwandlung genannt. Die setzt sich aus der elastischen 
Verzerrungsenergie, der Oberflächen- bzw. Grenzflächenenergie der neu entstehenden Phase, 
der Reibungsarbeit und der gespeicherten Defektenergie zusammen. Die Keimbildungsbedin-
gung für die Martensitbildung wird mit folgender  Gleichung beschrieben [3],  [62],  [148], 
[149]:
∣ΔG K∣ ≥ ∣ΔGnc∣=W f +E e+E ⊥+EΦ . (27)
In der Gleichung  27 bedeutet:  W f  – Reibungsarbeit oder Scherenergie für die Gittersche-
rung, E e  – elastische Verzerrungsenergie,  E ⊥  - gespeicherte Defektenergie,  EΦ  – Grenz-
flächenenergie zwischen dem Martensit und dem Austenit. In verschiedenen Arbeiten werden 
die Energiebeträge unterschiedlich bewertet und berücksichtigt. Einige Beträge werden ver-
nachlässigt oder als unabhängig von der Temperatur und der chemischen Zusammensetzung, 
konstant angenommen, wobei mehrere Terme oft zusammengefasst werden. Die Scherenergie 
wird immer als der bedeutendste Einfluss in Abhängigkeit von der chemischen Zusammen-
setzung berücksichtigt. In einigen Arbeiten wird zusätzlich auch die Temperaturabhängigkeit 
betrachtet [62], [88], [150], [151]. Das Schema in  Abbildung 15 zeigt die Beziehung zwi-
schen  M S-Temperatur  und chemischen und nichtchemischen Energiebeträgen und die  Be-
standteile der nichtchemischen Triebkraft.
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Abbildung  15.  Bestandteile  der  nichtchemischen  Energie  ΔGnc
γ→α (Scherenergie  ΔG sh,  
Grenzflächenenergie  ΔG in und elastische Energie  ΔG st), Zusammenhang zwischen M S, der  
nichtchemischen ΔGnc
γ→α und der chemischen −[ΔG c
γ→α] Triebkraft [62]
Abbildung 16 zeigt schematisch die Beeinflussung der  M S-Temperatur durch den „chemi-
schen“ Effekt, d. h. durch die Änderung der chemischen Triebkraft und durch den „mechani-
schen“ Effekt infolge der Änderung der Keimbildungsschwelle.
a)  b)  
Abbildung 16. Änderung der M S-Temperatur a) durch chemischen Effekt (Beeinflussung der  
chemischen  Triebkraft),  b)  durch  mechanischen  Effekt  (Beeinflussung  der  Keimbildungs-
schwelle) [62]
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Für die meisten der Terme in Gleichung  27 existieren in der Literatur nur Ansätze, die die 
Parameter theoretisch beschreiben, oder geschätzte Werte. Direkte Berechnungsmethoden gibt 
es für diese Parameter praktisch nicht. Aus diesem Grund wird die Keimbildungsschwelle 
meistens über die Einbeziehung der MS-Temperatur bestimmt. 
2.6.2 Modelle für die Bestimmung der MS-Temperatur
In ihren Reviewpublikationen analysieren Palumbo [152] und Sourmail [153], [154] ausführ-
lich den aktuellen Stand der Modelle zur Berechnung der MS-Temperatur. Danach können die 
Modelle für die Bestimmung der MS-Temperatur in folgende Gruppen unterteilt werden:
1) Empirische auf experimentellen Daten basierte Gleichungen,
2) Semi-physikalische Modelle,
3) Neuronale Netze bzw. Künstliche neuronale Netze (KNN),
4) Thermodynamisch-basierte Modelle.
Empirische Gleichungen
Empirische Gleichungen werden aus zahlreichen experimentellen Messungen der MS-Tempe-
ratur gewonnen. Die MS-Temperatur wird meistens in Abhängigkeit von Gehalten der Legie-
rungselemente mit  linear-additiven Funktionen beschrieben [68],  deren Koeffizienten nach 
einer Regressionsanalyse ermittelt werden. Es gibt auch Arbeiten, die von einem nichtlinearen 
Einfluss der Legierungselemente, zum Teil mit Berücksichtigung der Wechselwirkung zwi-
schen den Legierungselementen ausgehen. Ebenso sind erweiterte Ansätze mit Ergänzungen 
um weitere Einflussgrößen, z. B. die austenitische Korngröße, vorhanden. Einige Gleichungen 
dieser Art wurden schon im Abschnitt  2.2.2 „Bewertung der Austenitstabilität“ vorgestellt. 
Vorteil der empirischen Ansätze ist die einfache Anwendung. Der Hauptnachteil besteht in der 
Begrenzung auf den analysierten Legierungsbereich. Eine Extrapolation über die Grenzen des 
Bereichs kann in der Regel zu inkorrekt berechneten MS-Temperaturen führen. 
Semi-physikalische Modelle
In  semi-physikalischen  Modellen  wird  versucht,  physikalisch-begründete  Merkmale  oder 
Parameter,  die  mit  geeigneten  experimentellen  Methoden  oder  verifizierten  theoretischen 
Modellen ermittelt  werden können, mittels einfacher empirischer Beziehungen in gesuchte 
Zielgrößen umzurechnen. So haben  Wang et al. ein semi-physikalisches Modell für die Be-
rechnung der  MS-Temperatur  aus der  anhand thermodynamischer  Ansätze berechneten T0-
Temperatur  vorgestellt.  Der  Zusammenhang  kann  mit  folgender  Gleichung  beschrieben 
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werden [148], [155]: 
T 0[° C ]=0,845⋅M S+367  (28)
Wenn T0 „physikalisch“ mit einem thermodynamischen Programm ermittelt wird, kann mit 
der obigen Gleichung die MS-Temperatur einfach berechnet werden. Es ist zu erwähnen, dass 
die Zusammenhänge für niedriglegierte C-Si-Mn-Cr-Mo Stähle im Legierungsbereich 0,2-0,5 
%C, 0,5-2,0 %Si, 0,5-2,0 %Mn, 0,5-2,0 %Cr und 0,1-0,7 %Mo analysiert wurden und die er-
haltenen Beziehungen eine hohe Voraussagegenauigkeit demzufolge in diesem Legierungs-
bereich haben.
Thermodynamisch-basierte Modelle
Die  vorteilhaftesten Methoden für die Bestimmung der MS-Temperatur oder der Martensit-
keimbildungsschwelle sind thermodynamisch-basierte Modelle. 
Einer der ersten thermodynamischen Ansätze für die Voraussage der MS-Temperatur wurde 
von Hsu [156], [157] entwickelt. Dabei hat er nur zwei energetische Beiträge zur kritischen 
Triebkraft betrachtet. Der erste Beitrag ist die Scherenergie, d. h. die Energie, die zur Initi-
ierung  der  Scherung  bei  der  martensitischen  Gitterumstellung  notwendig  ist.  Der  zweite 
Beitrag – die gespeicherte Energie – vereinigt die Energien für die elastische und plastische 
Deformation,  für  die  Bildung  von Gitterfehlern  und  die  Grenzflächenenergie.  Der  zweite 
Beitrag wurde als unabhängig von der Temperatur und der chemischen Zusammensetzung mit 
dem Wert von 900 J/mol angenommen. Für die Scherenergie wurde eine Proportionalitätsbe-
ziehung mit der Streckgrenze des Austenits bei MS-Temperatur abgeleitet. Die Keimbildungs-
schwelle für die Martensitbildung wird schließlich nach folgender Formel berechnet [157] :
ΔGK
γ→α ' [ J /mol ]=2,1⋅σ f +900  (29)
wo σ f  die Streckgrenze des Austenits bei der MS-Temperatur ist.
Mit diesem Ansatz hat Hsu reines Eisen und verschiedene binäre Systeme von Fe mit Ni, Cr, 
Mn, Si sowie ternäre Fe-Ni-C und Fe-Cr-C Systeme analysiert und MS-Temperaturen ermit-
telt.  Für  Eisen-Kohlenstoff-Legierungen  mit  niedrigem Kohlenstoffgehalt  wurde  folgende 
lineare Beziehung für die MS-Temperatur in Abhängigkeit vom Kohlenstoffgehalt abgeleitet 
[157]:
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M S [°C ]=520−320⋅C [Atom% ]  (30)
Eine  erweiterte  Analyse  wurde  mittels  des  thermodynamischen  Ansatzes  von  Ishida [62] 
durchgeführt,  wobei  eine große Anzahl  der Legierungselemente berücksichtigt  wurde.  Die 
abgeleitete  Gleichung  wurde  schon früher  gezeigt  (siehe  Abschnitt  2.2.2 „Bewertung  der
Austenitstabilität“, Gleichung 11). 
Die ausführlichste Arbeit im Bereich der thermodynamischen Modellierung bzw. Vorhersage 
der MS-Temperatur wurde von Ghosh und Olson [88], [149], [150], [158] durchgeführt. Der 
große Vorteil ist dabei, dass in ihrem Modell die Martensitkeimbildungsschwelle direkt be-
stimmt wird. Deshalb kann das Modell auch bei hochlegierten und hochstabilen metastabilen 
austenitischen Stählen verwendet werden, wo die MS-Temperatur sehr tief  liegt oder ther-
misch, durch die Kühlung gar nicht erreicht werden kann. Das Modell von Ghosh und Olson 
basiert auf dem Modell der athermischen Martensitkeimbildung von Olson und Cohen [103], 
[159]–[161], [82] und auf der Hypothese, dass die Mobilität der Martensitgrenzfläche durch 
die Legierungsatome in der festen Lösung beeinflusst wird. Die kritische Triebkraft für die 
Keimbildung besteht aus zwei Teilen: aus einer Konstanten K1 und aus der Reibarbeit. Die 
Konstante  K1 beinhaltet  die  Deformations-,  Grenzflächen-  und  Fehlerenergien.  Wenn  die 
Temperaturabhängigkeit  der  Reibarbeit  vernachlässigt  werden  kann,  lässt  sich  die  Keim-
bildungsschwelle wie folgt ausdrucken: 
ΔGK
γ→α '=K 1+E fr
atm(K i
atm , X i)  (31)
Dabei ist die athermische Reibarbeit eine Funktion der chemischen Zusammensetzung.  X i  
sind die Konzentration von Legierungselementen und  K i
atm  sind die Koeffizienten, die die 
Wirkung  von  diesen  Elementen  quantifizieren.  Die  Koeffizienten  wurden  on  Ghosh und 
Olson [88],  [149],  [158]  für  verschiedene  Fe-X-Binärsysteme unter  Berücksichtigung  der 
experimentellen MS-Temperaturen und der thermodynamischen Datenbanken zur Berechnung 
der Gibbs-Energie bzw. der chemischen Triebkraft abgeleitet und bewertet. Schließlich wird 
die athermische Reibarbeit in Mehrkomponentenlegierungen durch ein Superpositionsgesetz 
folgender Beziehung beschrieben:
E fr
atm(K i
atm , X i) = √∑i (K i
atm⋅X i
0,5)2+√∑j (K j
atm⋅X j
0,5)2
+√∑k (K k
atm⋅X k
0,5)2+K Co
atm⋅X Co
0,5
 (32)
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Hier sind i = C, N, j = Cr, Mn, Mo, Nb, Si, Ti, V und k = Al, Cu, Ni, W. Die Elemente wurden 
in drei Gruppen entsprechend der Wirkungsstärke eingeteilt. Der Betrag von Co wird separat 
hinzuaddiert, da das Element eine Verringerung der Reibenergie bewirkt. Der Parameter K1 
aus der Gleichung 31 entspricht der Martensitkeimbildungsschwelle des reinen Eisens, wofür 
ein  Wert  von  1010  J/mol  bestimmt  wurde.  Für  die  Cr-Mn-Ni-Stähle  ergibt  sich  bei  der 
Einschränkung auf relevante Legierungselemente folgende Gleichung:
ΔGK
γ→α ' [ J /mol ] = 1010+√(4009⋅X C0,5)2+(3097⋅X N0,5)2
     +√(1868⋅X Cr0,5)2+(1980⋅X Mn0,5 )2+(1879⋅X Si0,5)2+√(172⋅X Ni0,5)2+(280⋅X Al0,5)2
 (33)
Später haben  Ghosh und  Olson die thermodynamische kMART-Datenbank, die sie in ihren 
Untersuchungen verwendeten, angepasst und hinsichtlich der Berechnung von für die Marten-
situmwandlung  relevanten  Parametern  verbessert.  Darüber  hinaus  entwickelten  sie  einen 
neuen Ansatz für die Berechnung der nichtchemischen Energie (vgl. Gleichung 27), der auf 
der Korrelation zwischen deren Größe und dem Schermodul des Austenits basiert [162]. Die 
Beträge, aus denen sich die nichtchemische Energie zusammensetzt, werden mit folgenden 
Beziehungen beschrieben [158]:
ΔG el
γ→α '=K el⋅μ( xi , T ) , (34)
σ=K σ⋅μ( x i , T ) , (35)
E fr=K
μ⋅x i
0,5⋅μ(x i ,T ) , (36)
wo die Parameter Kel = 9,4×10-9 m4/mol und Kσ = 2,2077×10-12 m unter Verwendung von 
experimentellen MS-Temperaturen und einer thermodynamischen Datenbank abgeleitet wur-
den. Gleicherweise wurde der Koeffizient Kµ ermittelt, der sich aus mehreren Komponenten 
nach einem Superpositionsgesetz zusammensetzt:
Kμ = √∑i (K i
μ⋅x i
0,5)2+√∑j (K j
μ⋅x j
0,5)2 , (37)
mit i = Al, C, N, Cr, Mn, Mo, Nb, Si, Ti, V, W und j =Co, Cu, Ni . 
Der Schermodul des Austenits für einen Multikomponentenstahl wird in Abhängigkeit von 
der  chemischen  Zusammensetzung  und  der  Temperatur  [150]  mit  folgender  Funktion 
beschrieben: 
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μ(x i ,T )[N /m
2] = (9,2648+∑ x i(dμd xi ))×                              
                                 × [1−7,9921×10−7⋅T 2+3,317×10−3⋅T 3 ]×1010
 (38)
Die Parameter d μ/d x i  sowie die Koeffizienten K i
μ  und K j
μ  können den Publikationen von 
Ghosh und Olson [88], [149] entnommen werden. 
Der große Vorteil der Ghosh-Olson-Modelle ist, dass sie neben dem breiten Gültigkeitsbereich 
bezüglich  der  Temperatur  und  der  chemischen  Zusammensetzung  auch  die  Physik  der 
martensitischen Umwandlung erklären und zur deren tieferen Verständnis beitragen. Die Vor-
hersage der MS-Temperatur erreicht mit Modellen von Ghosh und Olson eine Genauigkeit von 
±40 K im breiten Legierungsbereich. Die Modelle fanden eine große Anerkennung in der 
Martensit-Community und wurden von anderen Forschern in ihren Arbeiten überprüft und 
verwendet [148], [155], [163].
Neuronale Netze
Die  Modellierung  mittels  neuronaler  Netze  kann  als  eine  erweiterte  statistische  Methode 
betrachtet  werden.  Im  Gegensatz  zu  einfachen  empirischen  Gleichungen,  für  welche  die 
Koeffizienten anhand der Regressionsanalyse mit im Voraus definierten Funktionen ermittelt 
werden, können neuronale Netze nicht-lineare Zusammenhänge auch mit Berücksichtigung 
der  Wechselwirkungen  zwischen  den  Parametern  ohne  vordefinierte  Funktionen  abbilden 
[164], [165]. Dadurch ist es möglich, bei einer geeigneten und ausreichenden Datenbasis eine 
sehr gute Vorhersagegenauigkeit zu erreichen.
Es existieren einige Arbeiten, die sich mit der Modellierung der MS-Temperatur mit neuro-
nalen Netzen [153], [155], [166], [167] beschäftigten. Wang et al. haben ein KNN-Modell für 
die Vorhersage der MS-Temperatur  aus der chemischen Zusammensetzung entwickelt.  Das 
KNN-Modell wurde an einem Datensatz von 157 Stählen aus dem niedriglegierten Bereich 
trainiert.  Das Modell zeigte  im Legierungsbereich 0,2-0,5 %C, 0,5-2,0 %Si, 0,5-2,0 %Mn, 
0,5-2,0 %Cr und 0,1-0,7 %Mo eine sehr gute Vorhersagegenauigkeit, die Standardabweichung 
der  mit  dem Modell  ermittelten  MS-Temperaturen  lag  bei  rund 12 °C.  Das  KNN-Modell 
diente dann als virtuelle Quelle der „experimentellen“ MS-Temperaturen, wobei jedes Legie-
rungselement systematisch in vier Stufen variiert  wurde. Auf diese Weise wurden die MS-
Temperaturen  für  1024 Stähle  im benannten  Legierungsbereich  generiert.  Aus  den  Daten 
wurden verschiedene empirische Gleichungen sowohl eines linear-additiven Typs als auch mit 
Berücksichtigung  der  Wechselwirkungen  sowie  ein  semi-physikalisches  Modell  (vgl. 
Gleichung 28) abgeleitet und deren Genauigkeit bewertet [155]. 
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Sourmail et al.  [166] und Wang  et al. [148] haben die Modelle von Ghosh und Olson mit 
KNN-Modellen verglichen und eine vergleichbare Genauigkeit festgestellt. Sie unterstreichen 
in ihrer Analyse, dass die Berechnung nach dem Ghosh-Olson-Ansatz ähnliche Genauigkeit 
wie die Berechnung mit neuronalen Netzen hat. Zwar sind die neuronalen Netze auf den expe-
rimentellen Daten aufgebaut und und deren Genauigkeit ist lediglich so gut wie die Qualität 
oder die Genauigkeit der experimentellen Daten. Andererseits werden die thermodynamischen 
Datenbanken auch auf Basis der experimentellen, publizierten Daten abgeleitet, was schließ-
lich eine ähnliche Genauigkeit bedeuten kann. Allerdings arbeiten die KNN-Modelle wie eine 
Blackbox, sodass es nicht möglich ist, daraus die physikalischen Zusammenhänge abzuleiten 
sowie die Wirkungsstärke von verschiedenen Einflussfaktoren zu bewerten. Die Martensit-
keimbildungsschwelle ist auch nicht direkt zu ermitteln, wogegen dies in den Ghosh-Olson-
Modellen im Mittelpunkt steht.
2.7 Bestimmung der mechanischen Energie zur Initiierung der 
Martensitbildung
Eine essenzielle Frage für die Modellierung der verformungsinduzierten Martensitbildung ist 
die Bestimmung der zusätzlichen, mechanischen Energie, die zum Erreichen der Martensit-
keimbildungsschwelle und damit zur Martensitbildung führt. Da während der plastischen De-
formation die mechanische Energie bzw. die Umformarbeit fast vollständig (90-95% [168]) in 
Wärme umgewandelt wird, kann die durch äußere mechanische Spannung geleistete Arbeit 
nicht direkt in die zur Martensitbildung notwendige Energie umgerechnet werden. Aus diesem 
Grund existieren die mikromechanischen Betrachtungen eines Umwandlungsvolumens, wobei 
die  kritische  Spannung  und  die  Formänderung  des  Austenitvolumens  im  Bezug  auf  die 
Habitusebene bei der Martensitumwandlung analysiert  werden. So untersuchten  Patel und 
Cohen in  ihrer  Arbeit  [49]  das  Verhältnis  zwischen  der  für  die  Umwandlung  benötigten 
zusätzlichen mechanischen Energie und der wirkenden Spannung. Es wird betrachtet, dass die 
Energie aus zwei Komponenten – einer Scherkomponente τ0γ0 und einer Normalkomponente 
σ0ε0 – besteht. Die Scherkomponente beinhaltet die Scherspannung und die Scherung entlang 
der  Habitusebene.  Die  Normalkomponente  beinhaltet  die  Normalspannung  und  die 
Deformationskomponente  senkrecht  zur  Habitusebene.  Abbildung  17 verdeutlicht  die 
geometrischen Zusammenhänge.
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Abbildung  17.  Zusammenhang  zwischen  der  Achse  der  wirkenden  Spannung  A,  der  
Scherrichtung der Martensitumwandlung S und der Richtung der maximalen Scherung Sm auf  
der Habitusebene P (N – Normale zur Habitusebene P) nach [48]
Die  mechanische  Energie  kann  für  die  einachsige  Zugdeformation  als  eine  Funktion  der 
Orientierung der Habitusebene (Θ ist der Winkel zwischen der Normale zur Habitusebene und 
der Zugprobenachse) und der äußeren Spannung σ beschrieben werden: 
U=τ0 γ0+σ0ε0=0,5σ(γ0sin 2Θ+ε0(1+cos 2Θ)) (39)
Die Scher- und Normalkomponente der Umwandlungsdeformation γ0 und ε0 sind Charakteris-
tika des Umwandlungsvolumens und betragen beispielhaft jeweils ca. 0,2 und 0,05 in Eisen-
Nickel-Legierungen [49].
Perdahcioglu [169]–[171] hat in seiner Arbeit die Beziehung zwischen der äußeren Spannung 
und der  mechanischen Triebkraft  in  Tensorform für  einen dreiachsigen Spannungszustand 
eines Umwandlungsvolumens betrachtet. Die geometrischen Verhältnisse für das Umwand-
lungsvolumen sind in Abbildung 18 dargestellt. In der Abbildung ist n die Normale zur inva-
rianten Ebene, und der Vektor  s stellt die Höhe und die Richtung der Deformation des Um-
wandlungsvolumens dar. 
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Abbildung  18.  Deformation  eines  Volumenelements  während  der  martensitischen  
Umwandlung [171]
Dann lässt sich die mechanische Energie, die die martensitische Umwandlung unterstützt, für 
die 24 möglichen Vektorpaare wie folgt formulieren:
U i=σ : si⊗ni≡σ :T i, (40)
wobei  T der symmetrische Tensor der Umwandlungsdeformation, und  i= 1, ...24 für die 24 
Vektorpaarkombinationen sind. Die Kombinationen sind entsprechend den invarianten Ebe-
nen für die Transformation der kfz- zur krz-Zelle möglich. Die Gleichung ist eine Verallge-
meinerung der ursprünglichen Gleichung von Patel und Cohen [49], die als U=σ :εtr  ausge-
drückt werden kann. Für die am günstigsten für die Umwandlung gerichtete Habitusebene gilt 
die maximale mechanische Energie [169]:
U max=∑
i
σ i
*λi, (41)
wobei  σ* die geordneten Hauptspannungen und λ  die geordneten Eigenwerte des Deforma-
tionstensors sind.
Im Falle der einachsigen Belastung ist die kritische mechanische Energie ΔG cr zur Auslösung 
der Martensitbildung für ein Umwandlungsvolumen:
ΔG cr=σ crλ3, (42)
wo σ cr die kritische Spannung für den Start der Umwandlung ist, und λ3 der größte Eigenwert 
des Umwandlungsdeformationstensors ist. 
Ein ähnlicher Ansatz ist von Shin et al. [172] vorgestellt. Da kann die interne Verformungs-
energie u I wie folgt ausgedrückt werden: 
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u I=0,5σ I a, (43)
hier ist  σ I  die interne Spannung und a die interne Verformung. Die Beziehung gilt auch für 
ein  bestimmtes  Umwandlungsvolumen.  Die  Autoren  bemerken,  dass  es  schwierig  ist,  die 
interne Verformung direkt zu bestimmen. Aber es existiert ein inkrementeller Zusammenhang 
zwischen der internen Verformung und der Dehnung.
Zhang et al. [173] haben eine experimentelle Methode zur Bestimmung der Umwandlungs-
energie für die verformungsinduzierte Martensitbildung und zur Quantifizierung der umwand-
lungsinduzierten  Plastizität  (TRIP)  unter  Verwendung  der  Charakteristika  der  Spannungs-
Dehnungs-Kurven vorgeschlagen. Dafür wird die Spannungs-Dehnungs-Kurve des Austenits 
ohne  die  Martensitumwandlung  geschätzt.  Abbildung  19 zeigt  die  Spannungs-Dehnungs-
Kurve eines austenitischen Stahls und eine geschätzte Kurve des Austenits.
 
Abbildung  19.  Spannungs-Dehnungs-Kurve  des  austenitischen  Stahls  
10Cr18.5Ni8.5Mn1.9Si0.9 bei -196 °C, 1 – extrapolierte Kurve des Austenits, 2 – experimen-
telle Kurve mit der Martensitumwandlung [173]
Die Autoren definieren eine charakteristische Dehnung e ph, bei deren Überschreitung die ver-
formungsinduzierte  Martensitbildung  startet  und  abläuft.  Die  Spannungs-Dehnungs-Kurve 
des Austenits wird aus dem Kurvenabschnitt e0.2−−e ph nach der Hollomon-Gleichung σ=k ε
n 
extrapoliert. Nach den Autoren repräsentiert die Abbildung 19 schraffierte Fläche W die Ener-
gie der Martensitbildung unter der Annahme, dass die plastische Deformation des Martensits 
vernachlässigt werden kann, und die ganze Energie für die Martensitbildung verbraucht wird. 
Beim bekannten gebildeten Volumenanteil  f kann die  Umwandlungsenergie  pro Umwand-
lungsvolumen E pt=W / f  berechnet werden. 
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Für die quantitative Charakterisierung der TRIP verwenden die Autoren das mittlere durch die 
Martensitumwandlung induzierte Plastizitätsinkrement  D pro gebildeten Volumenanteil  des 
Martensits. Da in der Hollomon-Gleichung σ=k εn der Verfestigungsexponent n der Gleich-
maßdehnung des Austenits  na=εua entspricht (siehe  Abbildung 19), kann der Parameter  D 
nach folgender Beziehung berechnet werden, wobei die εu die Gleichmaßdehnung der Span-
nungs-Dehnungs-Kurve mit Martensitumwandlung ist:
D=
εu−εua
f
=
εu−na
f
 (44)
Problematisch  bei  dieser  Betrachtung ist,  dass  andere  verformungsinduzierte  Gefügeände-
rungsprozesse,  wie  die  ε-Martensitbildung  oder  die  Zwillingsbildung  nicht  berücksichtigt 
werden. So kann die Zwillingsbildung oder die  ε-Martensitbildung schon auf dem Kurven-
abschnitt e0.2−−e ph der Spannungs-Dehnungs-Kurve stattfinden. In diesem Fall entspricht die 
extrapolierte  Kurve  nicht  der  Spannungs-Dehnungs-Kurve des  Austenits  allein.  Außerdem 
können die  ε-Martensitbildung oder  die  Zwillingsbildung parallel  zur  α ' -Martensitbildung 
ablaufen und eine zusätzliche Dehnung verursachen. Deshalb kann die Differenz der Gleich-
maßdehnung des Stahls und der eventuellen Spannungs-Dehnungs-Kurve des Austenits nicht 
dem zusätzlichen Dehnbetrag des α ' -TRIP-Effekts entsprechen. 
Unberücksichtigt bleibt in den Betrachtungen der Autoren die Tatsache, dass für die Auslö-
sung der Martensitbildung im Punkt bzw. bei der Dehnung e ph schon die zusätzliche Energie 
benötigt und verbraucht wird. Nach den Autoren ist die Umwandlungsenergie  W gleich null 
im Punkt e ph. 
Gutte und Weiß [3] bestimmten den mechanischen Energiebetrag, der bei einer äußeren Span-
nung σ* für die Martensitbildung zur Verfügung steht, durch die Integrierung der Spannungs-
Dehnungs-Kurve vom Anfang des Zugversuchs bis zur Dehnung  ε(σ*), die der wirkenden 
Spannung σ* entspricht. 
W = V ∫
ε(σ=0)
ε(σ*)
σ d ε  (45)
2.8 Modelle der verformungsinduzierten Martensitbildung
Die Modellierung der deformationsinduzierten Martensitbildung lag schon sehr früh im Fokus 
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des wissenschaftlichen Interesses, gleich nach der Entdeckung dieses Phänomens. Die erste 
empirische  Formel  für  die  Berechnung  des  α´-Anteils  als  Funktion  der  wahren  Dehnung 
wurde von Angel [58] veröffentlicht:
ln [ V α ´(1−V α´ )]=n⋅ln ε+k  (46)
Vα´ ist der Volumenanteil des deformationsinduzierten α´-Martensits. Die Konstante n hat den 
Wert  3.  Die  Konstante  k ist  von  der  chemischen  Zusammensetzung  und  der  Temperatur 
abhängig.
Ludwigson und  Berger [174] haben elf CrNi-Stähle bezüglich des Verformungs- und Um-
wandlungsverhaltens  untersucht.  Die verformungsinduzierte  Martensitbildung haben sie  in 
Abhängigkeit von der technischen Dehnung εt mit folgendem Modell beschrieben:
V α ´=A⋅(εt)
B⋅V γ  (47)
Der Parameter  A drückt die Neigung zur Umwandlung aus. Der Parameter  B wird als auto-
katalytischer Umwandlungsindex bezeichnet, der in den Untersuchungen von Ludwigson und 
Berger als weitgehend unabhängig von der chemischen Zusammensetzung mit einem kon-
stanten Wert von 3 bestimmt war. Dagegen wurden konkrete Abhängigkeiten des Parameters 
A von der chemischen Zusammensetzung angegeben. Dafür wurde der Einfluss der Elemente 
C, Mn, Ni, Cr und N auf das Umwandlungsverhalten systematisch untersucht. Das Modell 
von Ludwigson und Berger wurde von anderen Forschern oft verwendet und auch um weitere 
Parameter erweitert [175], [176].
Das Modell von Olson und Cohen findet bis jetzt die meiste Beachtung bei der Beschreibung 
der verformungsinduzierten Martensitbildung [159]. Sie betrachteten phänomenologisch, dass 
die  Kreuzungspunkte  der  Deformationsbänder  die  wirksamen  Keimstellen  für  die  verfor-
mungsinduzierte Martensitbildung sind. Die Deformationsbänder können dabei in Form von 
ε-Martensit,  mechanischen Zwillingen oder Anhäufungen von Stapelfehlern existieren. Die 
Anzahl der Deformationsbänder und folglich der Kreuzungspunkte steigt mit der steigenden 
Verformung. Mit einer Wahrscheinlichkeit,  die von der chemischen Zusammensetzung und 
von der Temperatur abhängt, entstehen an den Kreuzungspunkten wachstumsfähige Keime 
des  α'-Martensits. Ausgehend von diesen Betrachtungen wurde folgende Gleichung für den 
verformungsinduzierten Martensitanteil in Abhängigkeit von der wahren Dehnung abgeleitet:
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V α ´=1−exp {−β⋅[1−exp(−α⋅ε)]n }  (48)
Die Parameter α und β sind temperaturabhängig. Der Exponent n hat einen konstanten Wert. 
Bei der Analyse der Daten von Angel [58] wurde mit n= 4,5 die beste Übereinstimmung zwi-
schen experimentellen und Modellergebnissen gefunden. Der Parameter α hat einen ähnlichen 
Temperaturverlauf wie die Stapelfehlerenergie und definiert die Bildung der Deformations-
bänder als Funktion der plastischen Verformung. Der Parameter β zeigt die Wahrscheinlich-
keit für die Entstehung eines Keims an einem Kreuzungspunkt. Dessen Temperaturabhängig-
keit korreliert mit der chemischen Triebkraft.
Das Modell von Olson und Cohen wurde oft in den anderen Arbeiten benutzt und erweitert. 
Z. B. sind die Erweiterungen um den Spannungszustand [177], [178], um die Verformungsge-
schwindigkeit  [179]  sowie um die Körgrößenabhängigkeit  [180] bekannt.  Oft  erfolgte  die 
Modellierung der verformungsinduzierten Martensitbildung zusammen mit der Modellierung 
des durch die Martensitbildung beeinflussten Fließverhaltens von metastabilen austenitischen 
Stählen. So sind u. a. die Fließspannungsmodelle von Ludwigson und Berger [174], Narutani 
et al. [181], Stringfellow et al. [177] in der Literatur besonders bekannt und referiert.
Wolf [22], [182] gibt eine ausführliche Übersicht der bekanntesten Modelle zur Beschreibung 
der verformungsinduzierten Martensitbildung und des Fließverhaltens, setzt einige Modelle 
für die Beschreibung der Martensitbildungskinetik ein, und entwickelt mit Berücksichtigung 
des thermisch aktivierten Fließens ein eigenes Modell zur Beschreibung der Fließspannung 
mit  Berücksichtigung der Dehnratenabhängigkeit  und der  Temperaturerhöhung infolge der 
adiabatischen Erwärmung [22]:
σMod=[σγ⋅(ε+εU )⋅V γ+σα '⋅V α ' ]⋅{1−( ΔTT S−T ref )
m}  (49)
Hier sind σγ und  Vγ die Fließspannung und der Volumenanteil des Austenits, σα' und  Vα' die 
Fließspannung und der Volumenanteil des Martensits, ε ist die wahre Dehnung und εU die 
Umwandlungsdehnung.  Dabei  wird  der  erste  Term,  d.  h.  die  nach  einer  erweiterten  Mi-
schungsregel berechnete Fließspannung mit einem Term multipliziert,  der die Entfestigung 
durch die adiabatische Erwärmung wiedergibt. Der Entfestigungsterm wird aus der adiabati-
schen Temperaturerhöhung ΔT, aus der Schmelz- TS und der Referenztemperatur (20 °C) Tref 
berechnet. Für den ebenfalls für die Berechnung der Erwärmung eingesetzten Koeffizient m 
wurde ein Wert von 0,68 ermittelt. 
Ein neues semi-phänomenologisches Modell des TRIP-Effekts wurde hinsichtlich der Anfor-
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derungen von FEM-Simulationen entwickelt [183]. Das Modell soll die Anzahl der internen 
Variablen von kristallinen Modellen für die Verwendung in den FEM- Umformsimulationen 
verringern. Ausgehend von lokalen und kristallografischen Ansätzen wurde ein Mean-Field-
Ansatz auf der Phasen-Skala mit dem Konzept von Mean Instantaneous Transformation Strain 
(MITS)  (mittlere  momentane  Umwandlungsverformung)  entwickelt.  Mit  dem System der 
Thermodynamik von irreversiblen Prozessen wurden die treibenden Kräfte, der Verlauf des 
Martensitanteils und die Gleichung für den TRIP-Effekt ermittelt. Das Modell wurde bei der 
Abkühlung mit einer konstanten Belastung und für die multiaxiale Verformung bei konstanten 
Temperaturen getestet.  Die Berechnungen reproduzieren den Plastizitätszuwachs, die dyna-
mische  Entfestigung  und  multiaxiales  Verhalten  der  mehrphasigen  niedriglegierten  TRIP-
Stähle. 
Beachtenswert ist die Arbeit von Perdahcioglu [169]. Er hat ein Modell der verformungsindu-
zierten Martensitumwandlung entwickelt, das die Bildung des verformungsinduzierten Mar-
tensits  im  mehrachsigen  Spannungszustand  thermodynamisch-basiert  beschreibt.  Im  Ab-
schnitt  2.7 „Bestimmung der  mechanischen Energie  zur  Initiierung der  Martensitbildung“ 
wurde schon seine Methode für die Berechnung der mechanischen Triebkraft  beschrieben. 
Aus Gleichung  41 ist  die  Bedingung für die  Auslösung der  martensitischen Umwandlung 
abgeleitet als:
f (σ)=∑
i
σ i
*λ i−ΔG
cr=0 (50)
In einer experimentellen Untersuchung von  Geijselaers und  Perdahcıoğlu [114] wurde die 
mechanisch  induzierte  Umwandlung  unter  mehrachsiger  Belastung  in  Abhängigkeit  von 
verschiedenen Spannungszuständen analysiert. Es wurde festgestellt, dass der Martensitanteil 
weitgehend nur von der maximalen mechanischen Triebkraft (Gleichung 42) ungeachtet des 
Spannungszustands beeinflusst wird. Basierend an diesen Beobachtungen wurde ein Modell 
für die Entwicklung des Martensitanteils in Abhängigkeit von der maximalen mechanischen 
Triebkraft erstellt:
f α '=1−[1+(r−1)⋅( U maxΔG cr+ΔGoff )
m]
1
1−r
, (51)
wo  ΔGoff , m und r Parameter sind, die den Kurvenverlauf bestimmen. Der Parameter (die 
Martensitkeimbildungsschwelle) ΔG cr wird experimentell mittels der einachsigen Belastungs-
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tests entsprechend der Gleichung 41 bestimmt. 
Weiterhin wurde von Perdahcıoğlu die zusätzliche Dehnung sowie die Festigkeit des Stahls 
bei der verformungsinduzierten Martensitbildung betrachtet und als Ergebnis ein Modell für 
die Beschreibung der Fließkurve entwickelt [169].
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Die Literaturauswertung hat gezeigt, dass die meisten Modelle, die die verformungsinduzierte 
Martensitbildung beschreiben, sich auf die Beschreibung des Martensitanteils während der 
Verformung beschränken. Das sind meistens phänomenologische Modelle,  die anhand ein-
facher Beziehungen die verformungsinduzierte Martensitbildung beschreiben, ohne physika-
lische Zusammenhänge wirklich zu betrachten. Vereinzelt existieren Modelle, die die chemi-
sche Triebkraft der γ→α '-Umwandlung berücksichtigen. In fast allen Fällen sind die Modelle 
auf die Beschreibung des verformungsinduzierten Umwandlungsverhaltens während der Um-
formung bei Raumtemperatur beschränkt, oder beziehen sich auf einen engen Temperaturbe-
reich.  Eine Betrachtung im breiten Temperaturbereich,  die den Spannungs-Temperatur-Be-
reich der verformungsinduzierten Martensitbildung ausgehend von der chemischen Zusam-
mensetzung vorausbestimmen kann,  steht  noch aus.  Daher  ist  das  Ziel  dieser  Arbeit,  die 
Deformationsprozesse im breiten Temperaturbereich zu charakterisieren und diese dann in 
Zusammenhang mit thermodynamischen Größen der Stähle zu betrachten. Im einzelnen soll 
die  Grenze  der  verformungsinduzierten  α ' -Martensitbildung bzw. der  größte  thermodyna-
misch  mögliche  Martensitanteil  in  Abhängigkeit  von  der  chemischen  Triebkraft  und  der 
zusätzlichen mechanischen Energie während der Zugbeanspruchung beschrieben werden. 
Zu diesem Zweck werden die deformationsinduzierten Prozesse und die Gefügeentwicklung 
in drei Cr-Mn-Ni Stählen sowie das daraus resultierende mechanische Verhalten während der 
quasistatischen Zugverformung im breiten Temperaturbereich in Abhängigkeit von der Tem-
peratur und der Spannung untersucht. Anschließend sollen alle gewonnenen Erkenntnisse in 
den STU- und DTU-Diagrammen zusammengefasst werden und somit die verformungsindu-
zierte Martensit- und Zwillingsbildung und deren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaf-
ten charakterisieren.
Des Weiteren sollen die  thermodynamischen Berechnungen der chemischen Triebkraft  der 
γ→α '-Umwandlung durchgeführt und bei Temperaturen unter Raumtemperatur mithilfe der 
experimentellen Daten korrigiert werden. Durch die Verbindung der chemischen Triebkraft 
und der maximal möglichen mechanischen Energie soll ein thermodynamisch-mechanisches 
Modell der verformungsinduzierten α ' -Martensitbildung entwickelt werden. 
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4.1 Untersuchte Stähle
Es wurden drei Cr-Mn-Ni-Stähle mit unterschiedlichem Ni-Gehalt und annähernd konstantem 
Gehalt anderer Begleit- und Legierungselemente untersucht.  Tabelle 1 zeigt die wichtigsten 
Legierungselemente der untersuchten Stähle.
Tabelle 1. Chemische Zusammensetzung der untersuchten Stähle
Stahl (Cr-Mn-Ni) C N Si Cr Mn Ni
16-7-3 0,028 0,009 1,0 16,4 7,0 3,1
16-6-6 0,034 0,033 1,0 15,5 6,1 6,1
16-7-9 0,031 0,013 1,1 16,4 6,9 9,0
Die Stähle 16-7-3 und 16-7-9 wurden in einem Vakuuminduktionsofen Typ VIM 12 der Fa. 
ALD Vacuum Technologies GmbH am IEST erschmolzen und in eine konische, wasserge-
kühlte Kupferkokille  abgegossen. Die Kokille  hat  einen Fußdurchmesser  von 55 mm und 
einen Kopfdurchmesser von 65 mm und ist 400 mm hoch. Der Stahl 16-6-6 wurde von der Fa. 
ACTech GmbH im offenen Tiegel erschmolzen und im Sandgussverfahren in Platten mit Ab-
messungen 200×200×16 mm3 abgegossen.
Die chemische Analyse wurde für die Hauptlegierungselemente mittels eines Funkenspektro-
meters vom Typ WAS foundry master durchgeführt.  Die Bestimmung der leichten Elemente 
C, N und S erfolgte mit der Verbrennungsgasanalyse mittels Infrarotdetektor. Der Stickstoff-
gehalt  wurde  mit  einem Gerät  der  Fa.  Ströhlein  vom Typ  ON MAT 8500  bestimmt.  Der 
Gehalt an Kohlenstoff und Schwefel wurde mit einem Gerät der Fa. LECO vom Typ CS-244 
ermittelt.
4.2 Versuchsdurchführung
4.2.1 Zugversuche
Die Zugversuche wurden an einer Zugprüfmaschine des Typs Zwick 1476 durchgeführt. Um 
die adiabatische Erwärmung der Proben während der Versuche zu vermeiden, wurden soge-
nannte quasistatische Zugversuche mit einer sehr niedrigen anfänglichen Verformungsgesch-
windigkeit von rund 4×10-4  s-1 durchgeführt. Die verwendeten Zugproben DIN50125-B6×30 
sind runde Zugproben mit Gewindeköpfen, mit dem Durchmesser des Messbereichs von 6 
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mm und der Anfangsmesslänge von 30 mm. Die Zeichnung der Zugproben Form B nach 
DIN50125 ist in Abbildung 20 dargestellt.
Abbildung 20. Zugprobe Form B nach DIN50125 [184] 
Nach der Fertigung wurden die Zugproben bei 1050 °C 30 Minuten im Vakuumwärmebe-
handlungsofen geglüht und anschließend mit dem Stickstoffstrom abgeschreckt, um den wäh-
rend der Fertigung eventuell gebildeten mechanisch induzierten Martensit aufzulösen. Für die 
Zugversuche bei tiefen oder hohen Temperaturen kann an der Zugprüfmaschine eine Kammer 
um die Zugeinrichtung montiert werden. Die Versuche wurden bei -70 °C, -40 °C, 20 °C, 90 
°C, 140 °C, 200 °C und 250 °C für die Stähle 16-7-3 und 16-7-9 und bei -70 °C, -40 °C, 0 °C,  
20 °C, 40 °C, 60 °C, 100 °C, 150 °C, 200 °C, 250 °C, 300 °C für den Stahl 16-6-6 durchge-
führt. Die Aufzeichnung des Kraftverlaufs mittels einer Kraftmessdose und des Dehnungsver-
laufs mittels eines an der Probe angebrachten Extensometers der Firma MTS erfolgte mit der 
Software testXpert®. Zusätzlich wurden Zugversuche bei -196 °C an der Universität Miskolc 
(Ungarn) für alle Stähle durchgeführt. 
4.2.2 Dilatometerversuche
Das Ziel der Dilatometerversuche war, die MS-Temperaturen der Stähle zu bestimmen. Als 
Messgerät diente das Abschreck-Umformdilatometer Bähr 805A/D mit Tieftemperatureinheit. 
Die Tieftemperatureinheit erlaubt es, die dilatometrischen Messungen bis zu einer Temperatur 
von -130 °C durchzuführen. Die verwendeten Dilatometerproben sind zylindrische Tieftempe-
raturhohlproben mit einem Außendurchmesser von 4 mm, einem Innendurchmesser von 2 mm 
und einer Länge von 10 mm. Es wurden zwei Arten der Dilatometerversuche eingesetzt: mit 
kontinuierlicher  Abkühlung  für  die  Bestimmung  der  MS-Temperatur  und  isothermische 
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Dilatometerversuche für die Untersuchung der isothermen Martensitumwandlung. In beiden 
Fällen wurden die Proben mit 10 K/s auf die Temperatur von 1050 °C aufgeheizt, 30 Minuten 
gehalten und dann mit 10 K/s bis -130 °C für die Bestimmung der MS-Temperatur oder auf 
die  isothermische  Haltetemperatur  abgekühlt.  Die  Haltezeit  in  isothermischen  Versuchen 
betrug maximal 1 Stunde, um den übermäßigen Verbrauch von Kühlgasen (Flüssig-Stickstoff 
und -Argon) zu vermeiden. 
4.2.3 Gefügeuntersuchungen
Metallografische Untersuchungen
Das Gefüge der untersuchten Stähle wurde sowohl im Ausgangszustand als auch nach der 
Deformation lichtmikroskopisch charakterisiert.  Die lichtoptische Analyse erfolgte an Auf-
lichtmikroskopen Neophot 2 und Neophot  20. Quantitative Gefügeanalyse, u.a. die Bestim-
mung der Phasenanteile, wurde mit der Software a4i-Analysis von aquinto AG durchgeführt. 
Zur Untersuchung des Gefüges nach der Deformation erfolgte die Probennahme aus dem Be-
reich der Gleichmaßdehnung der gezogenen Proben und aus dem Gewindekopf. Die letzteren 
Proben dienten der  Charakterisierung des undeformierten,  aber  der Kühlung unterzogenen 
Zustandes der Zugproben. Für die metallografische Präparation wurden die Proben vorzugs-
weise in einer leitenden Einbettmasse eingebetet, um eventuelle nachfolgende Untersuchun-
gen im REM ohne aufwendige Neupräparation zu ermöglichen. Eine Herausforderung bei der 
Präparation stellt die mechanisch induzierte Martensitbildung dar. Aus diesem Grund wurde 
das Schleifen mit dem heißen bzw. kochenden Wasser angewendet. Weiterhin kann zur Ver-
meidung der präparationsbedingten Martensitbildung der Anpressdruck beim Schleifen und 
Polieren verringert werden. 
Tabelle 2. Parameter der metallografischen Präparation der Cr-Mn-Ni-Stähle
Körnung/Polierstufe 220µm 9μm 3μm Polieren
Unterlage Piano Allegro MD Mol MD Chem
Schleif-/Poliermittel Diamant Diaplus Diaplus OP-U
[U/min] 300 150 150 150
Anpresskraft [N] 20 je Probe 25 25 10
Zeit [min] 1 4 3 2
Magnetische Waage
Für die quantitative Bestimmung des Martensitanteils hat sich die Messung mit der magneti-
schen Waage bewährt und wurde daher als Standardmethode angewendet.
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In der magnetischen Waage wird die Probe im Probenhalter mit einer Kraft in ein magneti-
sches Feld gezogen und das Pendel der Waage ausgelenkt. Das Schema der magnetischen 
Waage ist in Abbildung 21 dargestellt. Die Kraft ist proportional zur Menge der ferromagneti-
schen Phase in der untersuchten Probe. Im einfachsten Fall kann die Waage mit Gewichten 
ausgeglichen werden. Aus dem benötigten Gewicht wird die Krafteinwirkung auf die Proben 
berechnet. Der ferromagnetische Anteil  V X  der untersuchten Probe mit der Masse  mX  wird 
anhand der bekannten Krafteinwirkung  F kal, Masse  mX  und des ferromagnetischen Anteils 
V kal einer Kalibrationsprobe nach folgender Gleichung berechnet:
V X=
F X⋅mkal
F kal⋅mX
×V kal (52)
Die magnetische Waage wurde unter der Verwendung der Kalibrierungsproben im Massen-
bereich zwischen 150 mg und 350 mg kalibriert. Die zu untersuchenden Proben sollen auch 
die Masse in diesem Bereich haben, da eine Extrapolation bei der Bestimmung des ferromag-
netischen Anteils ggfs. zu einem größeren Messfehler führen kann. 
   1-Probenarm
   2-Probenhalter
   3-Elektromagnet
   4-Pendel
   5-Fadenaufhängung
   6-Pendellager
   7-Gewichtsschalen
   8-Spiegel
   9-Skala
Abbildung 21. Schema der magnetischen Waage [185]
Die  Abbildung 21 zeigt den Aufbau der magnetischen Waage. Es wird ersichtlich, dass die 
Probe (2) an einem beweglichen Probenarm befestigt ist und in einen Luftspalt eintaucht. Im 
Luftspalt  herrscht  ein  inhomogenes  Magnetfeld.  Das  Magnetfeld  wird  durch  eine  gleich-
stromdurchflossene Spule, die auf einem Eisenkern aufgewickelt ist, induziert. Auf ferromag-
netischen Materialien, die sich im inhomogenen Magnetfeld befinden, wirkt eine Kraft. Diese 
Kraft lenkt die Waage in Richtung höher Feldstärken aus. Die Krafteinwirkung der unter-
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suchten Probe wird aus der angelegten Stromstärke der Ausgleichsspule, die auf das andere 
Ende des Probenarms wirkt, ermittelt. Als ferromagnetische Phasen kommen (δ)-Ferrit und 
α ' -Martensit  infrage.  Zur  Separierung  der  Phasen  wird  der  δ-Ferritanteil  zuerst  metallo-
grafisch am Lichtmikroskop bestimmt. Der Martensitanteil ergibt sich dann aus dem ferro-
magnetischen Anteil abzüglich des Ferritanteils. 
Ferritsonde
Alternativ für die Messung des Martensitanteils wurde eine Ferritsonde verwendet. Es handelt 
sich dabei um das Gerät FERITSCOPE® MP30E. Mit dem FERITSCOPE® wird prinzipiell 
der Anteil der magnetischen Gefügebestandteile in der sonst paramagnetischen Matrix nach 
dem magnetinduktiven  Verfahren  gemessen  [186].  Ein  von  der  Erregungsspule  erzeugtes 
Magnetfeld induziert in der Messspule eine Spannung, die dem magnetischen Anteil in der 
Probe  proportional  ist.  FERITSCOPE®  Anwendungsbeispiele  sind:  Bestimmung  des 
Ferritgehalts in austenitischen und Duplex-Stählen, des Anteils des deformationsinduzierten 
Martensits in austenitischen Stählen u.ä.. 
Ein Vorteil von FERITSCOPE® ist die Möglichkeit, eine Messung zerstörungsfrei direkt an 
einem Prüfteil durchzuführen. Das Heraustrennen der Proben entfällt. Die Messwerte müssen 
aber korrigiert werden, wenn die Proben- oder Plattierungsdicke oder der Randabstand kleiner 
als 2 mm sind, sowie wenn eine konvexe Krümmung kleiner als 50 mm oder eine konkave 
Krümmung des Messobjekts kleiner als 80 mm vorliegt. Bei einer stark beanspruchten oder 
rauen Oberfläche kann der Messwert unterschätzt werden. Herstellerseitig ist das Gerät für die 
Messung des Ferritanteils ausgelegt. Bei der Bestimmung des Martensitanteils muss deshalb 
der Messwert mit Faktor 1,7 nach Talonen [187] oder mit 1,78 nach Wolf [182] multipliziert 
werden. 
REM-Untersuchungen
Die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen dienen hauptsächlich zur Beobachtung 
der Gefügeveränderungen während der plastischen Deformation und zur Aufklärung der De-
formationsmechanismen in den einzelnen Phasen. Verwendet wurde ein LEO 1530 GEMINI 
mit Feldemissionskathode. Dabei kamen folgende Metoden zum Einsatz: ECCI, EBSD, EDX, 
ESMA (die nachfolgenden Metodenbeschreibungen sind der Quelle [124] entnommen). Die 
Ergebnisse der Untersuchungen wurden in zahlreichen Veröffentlichungen ausführlich präsen-
tiert [42], [54], [118], [124], [129], [188], [189]. 
ECCI (Electron Channeling Contrast Imaging)
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Zur Abbildung des Gefüges und einzelner Gitterdefekte (Versetzungen, PV, SF, Zwillinge) 
wurde die ECCI-Methode verwendet.  Diese beruht darauf, dass die gesamte Intensität  des 
Elektronenstrahls durch die Netzebenen des zu untersuchenden Korns in das Innere der Probe 
gebeugt wird. Nur wenige Elektronen werden reflektiert. Dieser Fall kann durch eine Kippung 
des Probentisches erreicht werden. In polykristallinen Proben findet sich oft ein günstig orien-
tiertes Korn, ohne dass eine Kippung notwendig wird. Befindet sich ein Defekt im Kristall-
gitter, wird durch das Spannungsfeld um den Defekt das Gitter lokal gestört und an diesen 
Stellen Intensität zurückgestreut. Das Korn erscheint dunkel und die Defekte heben sich hell  
davon ab. 
EBSD (Electron backscatter diffraction)
Zur lokalen Charakterisierung der martensitischen Phasenumwandlung, der Orientierungsbe-
ziehungen und der Gitterverzerrungen wird die EBSD-Methode verwendet. Die einfallenden 
Elektronen werden im Inneren der Probe inelastisch in alle Richtungen gestreut. Beim Ver-
lassen der Probe werden die Elektronen an den Netzebenen nahe der Oberfläche (≈ 10 nm) 
gebeugt und es entstehen Interferenzerscheinungen.
EDX (Energiedispersive Röntgenspektroskopie)
Um den  Einfluss  der  Seigerungen auf  das  lokale  Deformationsverhalten  im Stahlguss  zu 
bewerten,  wurden lokale EDX-Messungen durchgeführt.  Auf eine quantitative Auswertung 
wurde  verzichtet,  da  sich  Extremalwerte  mit  der  Elektronenstrahlmikroanalyse  genauer 
bestimmen lassen. Hierzu ist am REM LEO 1530 ein Si-Drift-Detektor M2 angebracht. Die 
Auswertung erfolgte mit der Software Quantax.
ESMA (Elektronenstrahlmikroanalyse)
Eine Mikrosonde vom Typ JXA 8900 RL (Jeol) wurde zur lokalen quantitativen chemischen 
Analyse verwendet. Diese ist mit fünf Kristallspektrometern ausgestattet, die es ermöglichen, 
fünf Elemente gleichzeitig zu messen. Dabei wird die jeweilige Wellenlänge der charakteris-
tischen Röntgenstrahlung über die Kristalle fokussiert und die Intensität mit der von reinen 
Standards verglichen.
Röntgenbeugung (XRD) 
Zur  Bestimmung  der  quantitativen  Phasenzusammensetzung  und  zur  Linienprofilanalyse 
wurden röntgenografische  Beugungsuntersuchungen mit  einem URD 65 von Seifert  FPM 
(Freiberger Präzisionsmechanik) in Bragg-Brentano-Geometrie durchgeführt.
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Die thermodynamischen Berechnungen erfolgten, falls nicht anders angegeben, in allen Fällen 
mittels der Software Fact Sage (Thermfact and GTT-Technologies) mit der SGSL-Datenbank.
5.1 Phasendiagramm im Bereich der untersuchten Stähle
Zum besseren Verständnis über die thermodynamischen Stabilitätsverhältnisse der untersuch-
ten Stähle wurde ein Phasendiagramm im Legierungssystem Fe-Ni-C-N-Si-Cr-Mn berechnet. 
Da  die  untersuchten  Stähle  sich  im  Wesentlichen  durch  den  Nickelgehalt  unterscheiden, 
wurde ein zweidimensionaler Temperatur-Nickelgehalt-Schnitt berechnet. Die Konzentratio-
nen der anderen Legierungselemente wurden als Mittelwert aus drei untersuchten Stähle mit 
C = 0,031 %, N = 0,018 %, Si = 1,03 %, Cr = 16,1 % und Mn =6,9 % festgelegt.  Das  
berechnete Phasendiagramm ist in Abbildung 22 dargestellt. 
 
Abbildung 22. Phasendiagramm im Legierungssystem der untersuchten Stähle, Temperatur-
Nickelgehalt-Schnitt und die Lage der Stähle mit 3, 6 und 9 % Ni
Im Diagramm ist die Lage der untersuchten Stähle mit 3, 6 und 9 % Ni mit senkrechten Li-
nien markiert. Das Diagramm zeigt sehr anschaulich die Phasenzusammensetzung der Legie-
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rungen in Abhängigkeit von der Temperatur im Gleichgewichtszustand. Die Legierung mit 
3% Ni erstarrt primär ferritisch. Die Stähle mit 6 und 9 % Nickel beginnen zuerst ferritisch zu 
erstarren, wechseln aber bald in den austenitisch-ferritischen Modus. Bei weiterer Abkühlung 
kommen alle Stähle durch das ferritisch-austenitische Zweiphasengebiet und sind dann unter-
halb von ca. 1000 °C, 1150 °C, 1250° C entsprechend dem steigenden Nickelgehalt vollauste-
nitisch. Unterhalb von rund 900 °C können sich Karbide des Typs M23C6 bilden. Bei den Tem-
peraturen unter ca. 630 °C im Stahl mit 3% Nickel und unter ca. 600 ° bei den höher legierten  
Stählen  beginnt  die  austenitisch-ferritische  Phasenumwandlung.  Bei  tieferen  Temperaturen 
beinhalten alle Stähle den Austenit und den Ferrit gleichzeitig. 
5.2 Berechnung der Gibbs-Energie für die untersuchten Stähle
Die chemische Triebkraft bzw. die Änderung der Gibbs-Energie  ΔG  wurde sowohl für die 
γ→α-Umwandlung als auch für die γ→ε-Umwandlung in Abhängigkeit von der Temperatur 
berechnet. Der ΔG-Wert für die γ→α-Umwandlung wurde als Differenz zwischen den Gibbs-
Energien der α-(BCC)-Phase und der γ-(FCC)-Phase mit der gleichen chemischen Zusam-
mensetzung berechnet. Im Falle der γ→ε-Umwandlung entspricht der ΔG-Wert der Differenz 
zwischen  den Gibbs-Energien  der  ε-(HCP)-Phase  und  der  γ-(FCC)-Phase.  Die  chemische 
Zusammensetzung der an der Umwandlung beteiligten Phasen war gleich, da martensitische 
Umwandlungen  diffusionslos  ablaufen.  Abbildung  23 zeigt  die  Verläufe  der  chemischen 
Triebkraft für die γ→α-Umwandlung in Abhängigkeit von der Temperatur in den untersuchten 
Stählen. 
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Abbildung 23. Chemische Triebkräfte für die γ→α-Umwandlung in den untersuchten Stählen  
[190]
 
Abbildung 24. Chemische Triebkräfte für die γ→ε-Umwandlung in den untersuchten Stählen
Abbildung 24 zeigt die Verläufe der chemischen Triebkraft für die γ→ε-Umwandlung. In bei-
den Fällen verschieben sich die Kurven zu positiveren Werten mit steigendem Ni-Gehalt, die 
Triebkraft sinkt bzw. die Austenitstabilität steigt gegenüber den Umwandlungen in die α- und 
ε-Phase. Allerdings ist der Einfluss auf die γ→ε-Umwandlung geringer, da die Kurven des 
Triebkraftverlaufs  mit  unterschiedlichem  Ni-Gehalt  im  Vergleich  zur  γ→α-Umwandlung 
enger zueinander liegen. Es muss erwähnt werden, dass die thermodynamischen Daten für 
viele  Verbindungen  und  Phasen  nur  oberhalb  der  Raumtemperatur  oder  für  noch  höhere 
Temperaturen vorhanden sind. In diesem Fall werden die thermodynamischen Berechnungen 
mit  extrapolierten thermodynamischen Daten durchgeführt.  Die thermodynamischen Daten 
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werden dabei  aus den nächsten Temperaturbereichen, wo die Daten noch vorhanden sind, 
extrapoliert. Aus diesem Grund können die berechneten Verläufe der Triebkräfte bei tieferen 
Temperaturen nicht der Realität entsprechen. Deshalb sind die Kurven in Abbildungen 23 und 
24 unterhalb der Raumtemperatur gestrichelt gezeichnet. Aus Abbildung 24 folgt, da bei allen 
Stählen die ΔG-Werte oberhalb 0 °C positiv sind, dass die γ→ε-Umwandlung in allen unter-
suchten Stählen thermodynamisch unmöglich ist. So existiert nach den thermodynamischen 
Berechnungen die T0-Temperatur nur im Stahl mit 3 % Ni. Die berechnete T0-Temperatur liegt 
aber weit unterhalb 0 °C, was aufgrund der bei tiefen Temperaturen fehlenden thermodynami-
schen Daten falsch sein kann. Im Stahl mit 6 % Ni wurde jedoch der ε-Martensit im Gefüge 
nach der Verformung bis an die  Gleichmaßdehnung bei  Temperaturen unterhalb 60 °C in 
geringen Mengen bis ca. 7,5 % mittels EBSD indiziert [129]. Die Ursache dafür können die 
für  größere  Mn-Konzentration  nicht  geeigneten  thermodynamischen  Daten  und/oder  die 
seigerungsbedingten  Schwankungen  der  lokalen  chemischen  Zusammensetzung  sein. 
Außerdem  hat  Martin in  seiner  Arbeit  bewiesen,  dass  eine  bestimmte  Anordnung  von 
Stapelfehlern als der ε-Martensit indiziert wird [124]. 
5.3 Einfluss der Legierungselemente
Zusätzlich zu den drei untersuchten Stählen wurden thermodynamische Berechnungen mit 
dem Ziel durchgeführt, den Einfluss von Legierungselementen auf die thermodynamischen 
Stabilitätsverhältnisse zu ermitteln. Dafür wurden die chemischen Zusammensetzungen von 
hypothetischen Stählen verwendet, bei denen jeweils nur ein Legierungselement (Mn, Ni, C, 
N) variiert wurde. Der Mittelpunkt der Variationen bildet der Stahl 16-7-6, der von Jahn [53] 
untersucht wurde. Die chemische Analyse der Stähle ist in Tabelle 3 aufgelistet. Für die Be-
rechnung des Einflusses der oben genannten Legierungselemente wurden vier Legierungs-
reihen festgelegt, wobei nur ein Legierungselement variiert wurde und alle anderen Legie-
rungselemente konstant sind. Sie entsprechen dem Gehalt  im Stahl 16-7-6.  Für die Varia-
tionen wurden zwei Stufen unterhalb des Mittelpunkts und zwei Stufen oberhalb des Mittel-
punkts ausgewählt. Der Gehalt für die unterste Stufe wurde mit 0,1 % für Ni und Mn, 0,005 
% für C und 0,001 % für N gewählt. Bei den anderen Stufen wurden Ni und Mn jeweils in 3 
%-Schritten variiert.  C und N wurden um 0,05 % und 0,06 % geändert.  Der  Eisengehalt 
wurde entsprechend angepasst, damit der Gesamtgehalt 100 % entspricht.
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Tabelle 3. Hauptlegierungselemente der Stähle für die Berechnung des Elementeinflusses 
Bezeichnung Legierungszusammensetzung in Masse %
(Cr-Mn-Ni) C N Si Mn Cr Mo Ni
Mittelpunkt 16-7-6 0,0310 0,0112 1,12 7,06 16,20 0,0552 5,90
Gehalt des variierten Legierungselements
Bezeichnung Stufe -2 Stufe -1 Stufe +1 Stufe +2
Mn-Reihe 0,1 4 10 13
Ni-Reihe 0,1 3 9 12
C-Reihe 0,005 0,015 0,08 0,13
N-Reihe 0,001 0,005 0,07 0,13
Die Abbildungen 25 bis 28 zeigen den Einfluss von den Legierungselementen Ni, Mn, C und 
N auf die Triebkraft jeweils  für die  γ→α- und  γ→ε-Umwandlungen.  Abbildung 25a zeigt 
einen deutlichen Einfluss von Ni auf die γ→α-Umwandlung, die Austenitstabilität nimmt mit 
steigendem Ni-Gehalt zu. Dagegen ist der Ni-Einfluss auf die γ→ε-Umwandlung eher gering. 
Die Linien der Triebkraftverläufe liegen dicht beieinander bei einer großen Änderung des Ni-
Gehalts von 0 % bis 12 %, wie es in Abbildung 25b zu sehen ist. 
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Abbildung  25. Ni-Einfluss auf  die  Triebkräfte  a) der  γ→α-Umwandlung und b) der γ→ε-
Umwandlung
Mn hat einen ausgeprägten Einfluss sowohl auf die γ→α-Umwandlung als auch auf die γ→ε-
Umwandlung (siehe Abbildung 26). Dabei verschiebt sich die Kurve des Triebkraftverlaufs zu 
tieferen Temperaturen, was zur Senkung der T0-Temperatur mit steigendem Mn-Gehalt führt. 
Die T0-Temperatur existiert aber in allen Fällen, d.h. der Austenit bleibt in allen in diesem 
Beispiel berechneten Stählen (Abbildung 26a) metastabil bezüglich der γ→α-Umwandlung. 
Ein etwas anderes Bild gibt es bezüglich der γ→ε-Umwandlung. Hier verschieben sich die 
Triebkraftkurven zu positiven Werten mit steigendem Mn-Gehalt (Abbildung 26b). Dabei ist 
die γ→ε-Umwandlung nur in Stählen mit 0,1 und 4% Mn möglich, und mit höherem  Mn-
Gehalt wird die γ→ε-Umwandlung thermodynamisch unwahrscheinlich.
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Abbildung  26. Mn-Einfluss  auf die Triebkräfte a) der γ→α-Umwandlung und b) der γ→ε-
Umwandlung
Die Änderung des  Kohlenstoffgehalts  hat  aufgrund der  kleinen absoluten Differenzen der 
Konzentration in der Berechnungsreihe einen geringen Einfluss sowohl auf die γ→α- als auch 
auf die γ→ε-Umwandlung, wie es aus der  Abbildung 27 zu sehen ist. Die Austenitstabilität 
gegenüber der α- oder ε-Phase wird mit steigendem Kohlenstoffgehalt erhöht. Dabei liegen 
die Triebkraftkurven beider Umwandlungen bei den zwei niedrigsten Legierungsstufen sehr 
dicht zueinander und zur Kurve des Stahls 16-7-6. 
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Abbildung  27.  C-Einfluss  auf  die  Triebkräfte  a)  der  γ→α-Umwandlung und b)  der  γ→ε-
Umwandlung
Ähnlich wie Kohlenstoff erhöht auch Stickstoff die Austenitstabilität bezüglich der α- und der 
ε-Phase. Die stabilisierende Wirkung ist aber höher als beim Kohlenstoff. So verschieben sich 
die ΔG-Kurven stärker in positiver Richtung als bei der gleichen Kohlenstoffänderung (siehe 
Abbildung 28). 
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Abbildung  28.  N-Einfluss  auf  die  Triebkräfte  a)  der  γ→α-Umwandlung und b)  der  γ→ε-
Umwandlung
5.4 Vergleich der austenitstabilisierenden Wirkung der 
Legierungselemente
Die Berechnungen im vorigen Abschnitt haben den Nachteil,  dass die Wirkung der Legie-
rungselemente auf die Triebkraft der Umwandlungen nur vom Gehalt eines Elements aufge-
zeigt wird. Deshalb erscheinen die Unterschiede in der Triebkraft in den Berechnungsreihen 
für C und N vergleichsweise gering, da die Unterschiede zwischen den einzelnen Berech-
nungsstufen bei diesen Elementen klein sind. Es können mehr oder weniger nur Ni und Mn 
oder nur C und N miteinander direkt verglichen werden, da die Elemente in den Berechnungs-
reihen ähnliche Abstufungen haben. Um die Wirkung von gleichzeitig vier Elementen ver-
gleichen zu können, wurden die Differenzen der Triebkraft der γ→α-Umwandlung der ersten 
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Stufen oberhalb und unterhalb des Mittelpunkts bezogen auf die Konzentrationsdifferenz des 
entsprechenden Elements betrachtet und zusätzlich auf den Wert von Ni normiert. Die Dif-
ferenzen des Gehalts an Ni, Mn, C und N zwischen den betrachteten Berechnungsstufen sind 
in Tabelle 4 dargestellt. 
Tabelle 4. Differenz der Gibbs-Energie und des Legierungsgehalts zwischen den 
Berechnungsstufen oberhalb und unterhalb des Mittelpunkts bei 50 °C
Ni Mn C N
Δ(ΔG), J/mol bei 50 °C 1135 1786 166 320
Δ%(Leg), Mass% 6 6 0,07 0,07
Als Nächstes wurden aus den temperaturabhängigen Verläufen der Triebkraft die T0-Tempera-
turen jeweils für die Stufen unterhalb und oberhalb des Mittelpunkts ermittelt. Dann wurden 
die Differenzen der T0-Temperaturen zwischen den höher und niedriger legierten Stufen be-
rechnet. Aus diesen Differenzen wurden die relative Verschiebungen der T0-Temperatur bezo-
gen auf die Änderung des jeweiligen Legierungselements und die Ni-normierte Änderung der 
T0-Temperatur berechnet. Tabelle 5 fasst die berechneten Daten zusammen.
Tabelle 5. Konzentrationsbezogene und Ni-normierte Verschiebung der T0-Temperatur
T0;St- [°C] T0;St+ [°C] ΔT0 [°C] ΔT0/Δ% [°C/%] ΔT0/Δ% Ni-norm
Ni 493 363 -130 -22 1,00
Mn 516 346 -170 -28 1,30
C 433 414 -20 -300 13,82
N 432 397 -34 -526 24,23
Besonders  interessant  ist  die  relative bzw. auf  die  Konzentrationsänderung bezogene Ver-
schiebung der T0-Temperatur. Ni bewirkt eine relative Verschiebung der T0-Temperatur von 
-22 °C/% bei einer Änderung des Legierungsgehalts um 1 Gewichtsprozent. Die relative Ver-
schiebung oder Verringerung der T0-Temperatur beträgt -28 °C/% bei Mn. Am stärksten sind 
die relativen Verringerungen bei C und N. Die Werte liegen entsprechend bei -300 und -526 
°C/%. Die Ni-normierten Werte verdeutlichen die Relation. Wird die Wirkung der Ni-Gehalts-
änderung als 1 angenommen, so zeigt Mn eine geringfügig stärkere Wirkung von 1,3. Stick-
stoff weist die stärkste konzentrationsbezogene Verschiebung der T0-Temperatur, rund 24-fach 
stärker als Ni auf. 
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Aus den Abbildungen 25 bis 28 ist es zu sehen, das die Temperatur-Triebkraft-Kurven für ver-
schiedene Elementgehalte in Abhängigkeit von der Temperatur unterschiedlich weit vonein-
ander  liegen.  Deshalb  wurden die  Differenzen  der  Triebkraft  der  γ→α-Umwandlung  der 
ersten Stufen oberhalb und unterhalb des Mittelpunkts für jede Elementreihe berechnet, auf 
die Änderung des Legierungsgehalts bezogen und auf die stabilisierende Wirkung von Ni nor-
miert. Die Verläufe der normierten relativen austenitstabilisierenden Wirkung der Elemente 
Mn, C, N sind im Vergleich zu Ni in Abhängigkeit von der Temperatur in Abbildung 29 dar-
gestellt. So hat der Stickstoff die höchste austenitstabilisierende Wirkung, die im ganzen Tem-
peraturbereich oberhalb der Raumtemperatur rund 25fach höher als die Wirkung von Nickel 
ist.  Kohlenstoffänderungen  stabilisieren  im selben  Temperaturbereich  den Austenit  durch-
schnittlich 14,4fach stärker als Ni. Die stabilisierende Wirkung von Mn beträgt zunächst rund 
das 1,5-Fache des Nickels bis zur Temperatur von ca. 400 °C, dann sinkt der Wert konti-
nuierlich mit steigender Temperatur. Bei den Temperaturen höher als 500 °C wird die auste-
nitstabilisierende Wirkung von Mn kleiner als die vom Ni. Bei 800 °C fällt sie bis auf den 
Wert von 0,3. 
 
Abbildung  29.  Relative  austenitstabilisierende  Wirkung  der  Legierungselemente  in  
Abhängigkeit von der Temperatur, Ni-normiert
5.5 Einfluss des δ-Ferrits auf die Austenitstabilität
Die in  Abbildung 23 dargestellten thermodynamischen Berechnungen bzw. der Verlauf der 
chemischen Triebkraft für die  γ→α-Umwandlung muss korrigiert werden, wenn  δ-Ferrit im 
Gefüge auftritt. Die Berechnungen sind unter der Annahme der vollständigen Löslichkeit aller 
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Komponenten bzw. mit der mittleren chemischen Zusammensetzung erfolgt,  was im Falle 
austenitischer Stähle zutrifft, der Stahl 16-7-3 hat aber im Ausgangszustand ca. 16 Vol.% δ-
Ferrit. So ist zu erwarten, dass im δ-Ferrit der Gehalt an austenitaffinen Elementen kleiner 
und an ferritaffinen Elementen größer ist als in der mittleren Stahlzusammensetzung. Deshalb, 
wenn der Stahl einen gewissen Gehalt an δ-Ferrit beinhaltet, sollen die austenitischen Berei-
che einen erhöhten Gehalt an austenitstabilisierenden Elementen und eine entsprechend er-
höhte Austenitstabilität aufweisen. Dies wurde anhand der unten beschriebenen thermodyna-
mischen Berechnungen überprüft.
Zuerst wurde die Änderung der Anteile an FCC- und BCC-Phase bzw. an Austenit und Ferrit 
im Gleichgewicht zwischen 1300 und 800 °C berechnet. Abbildung 30 zeigt den Austenitan-
teil im Stahl 16-7-3 in Abhängigkeit von der Temperatur. Der Rest zu 100% ist der Ferritan-
teil. So beträgt der Ferritanteil rund 15% bei der Temperatur von ca. 1050 °C.
 
Abbildung 30. Änderung des Austenitanteils in Abhängigkeit von der Temperatur im Stahl 16-
7-3
Die Berechnung liefert jeweils folgende Elementenkonzentrationen (Tabelle 6) im Austenit 
und im Ferrit  bei  1050 °C (zum Vergleich ist  in der  Tabelle  auch die  mittlere chemische 
Zusammensetzung des Stahls dargestellt):
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Tabelle 6. Elementengehalte im Austenit und im Ferrit bei 1050 °C und die mittlere 
chemische Zusammensetzung des Stahls 16-7-3 
Cr Mn Ni Si N C
Austenit 15,51 7,06 3,29 1,0198 0,0106 0,031
Ferrit 21,36 6,35 1,99 1,0214 0,0023 0,012
Stahl 16,4 7,0 3,1 1,02 0,009 0,028
Die Berechnungsergebnisse betstätigen die Erwartungen. So ist der Austenit mit Mn, Ni, N, C 
angereichert, hat aber weniger Chrom. Dagegen weist der Ferrit einen erhöhten Chrom-Gehalt 
aber abgesenkte Konzentration der anderen Legierungselemente. Abbildung 31 zeigt beispiel-
haft die Änderung des Gehaltes an C und N im Austenit und im Ferrit in Abhängigkeit von 
der Temperatur. So sind im Gleichgewicht der Kohlenstoff und der Stickstoff entsprechend 
den thermodynamischen Berechnungen vollständig im Austenit  unterhalb von 917 °C und 
vollständig im Ferrit oberhalb von 1276 °C gelöst, da bei diesen Temperaturen nur die jeweils 
genannte Phase existiert. Im Zweiphasengebiet sind die Elemente in Abhängigkeit von der 
Temperatur zwischen den Phasen verteilt.  Dabei weist  der Austenit  eine höhere maximale 
Löslichkeit von Kohlenstoff und Stickstoff als der Ferrit auf.
 
Abbildung 31. Änderung von C- und N-Konzentration im Austenit (FCC-Phase) und im Ferrit  
(BCC-Phase) in Abhängigkeit von der Temperatur
Es wurden die Verläufe der Gibbs-Energie des Austenits und des Ferrits bzw. die chemische 
Triebkraft  für die  γ→α-Umwandlung für den Stahl 16-7-3 unter Berücksichtigung der bei 
1050 °C vorliegenden Ferritphase ermittelt. Dabei wurde angenommen, dass die chemische 
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Zusammensetzung des  Austenits  bei  sinkenden Temperaturen  sich  nicht  mehr  ändert.  Die 
chemische Triebkraft der γ→α-Umwandlung für die neben dem Ferrit vorhandene umwand-
lungsfähige austenitische Matrix ist im Vergleich zur chemischen Triebkraft nach der mittle-
ren Stahlzusammensetzung in Abbildung 32 dargestellt. 
 
Abbildung  32. Chemische Triebkraft  ΔGγ→α der γ→α-Umwandlung für die Austenitmatrix,  
für die mittlere Stahlzusammensetzung 16-7-3 und die Differenz zwischen den Triebkräften
Die Triebkraft für die γ→α-Umwandlung in der Austenitmatrix liegt oberhalb der Triebkraft 
für die mittlere Stahlzusammensetzung. Die Abbildung 32 verdeutlicht dieses Ergebnis. Das 
bedeutet, dass bei Vorhandensein von Ferrit eine höhere Austenitstabilität gegeben ist. Die er-
höhte Austenitstabilität aufgrund der Anreicherung der austenitaffinen Elemente in der Auste-
nitphase zeigt sich auch an der Verringerung der T 0
γ→α-Temperatur. Die T 0
γ→α-Temperatur sinkt 
in der Austenitmatrix auf ca. 487 °C von 497 °C im Falle des vollaustenitischen Zustands des 
Stahls 16-7-3. 
Die Berechnung wurde unter der Annahme gemacht, dass der experimentell beobachtete An-
teil des δ-Ferrits im Zweiphasengebiet mit Austenit und Ferrit nach der Erstarrung und bei 
einer Temperatur von ca. 1050 °C eingestellt ist. Die chemische Zusammensetzung der Pha-
sen, so wie sie bei dieser Temperatur ist, bleibt während der weiteren Abkühlung bestehen. In 
der Realität  wird die  chemische Zusammensetzung aber durch die zeitabhängige Difusion 
beeinflusst, sodass im Vergleich zu dieser Berechnung die thermodynamischen Charakteris-
tika der austenitischen Matrix sich noch stärker unterscheiden können, im Vergleich zum Fall, 
wenn der δ-Ferrit nicht berücksichtigt wird.
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6.1 Gefügeentwicklung
Die Gefügeentwicklung wird in Abhängigkeit von der Verformung und der Verformungstem-
peratur hauptsächlich am Beispiel des Stahls 16-6-6 dargestellt. In einigen Fällen werden zum 
Vergleich auch die Stähle 16-7-3 und 16-7-9 dargestellt. 
6.1.1 Ausgangszustand
Das Gefüge des Stahls 16-6-6 im Ausgangszustand ist ein typisches austenitisches Gussge-
füge mit einem geringen Anteil von 2-3 % δ-Ferrit. Das Gefüge ist in Abbildung 33 gezeigt. 
Es ist ein ausgeprägtes dendritisches Gefüge zu sehen. Dabei erscheinen die Dendriten hell. 
Der interdendritische Raum ist stärker mit Kohlenstoff, Stickstoff und Spurenelementen ange-
reichert. Deshalb werden diese Bereiche stärker angeätzt und sehen im Schliffbild dunkel aus. 
Die Helligkeitsunterschiede sind durch die Verteilung von Legierungs- und Spurenelementen 
in der Stahlmatrix bedingt. Es handelt sich aber in allen Fällen um unterschiedlich legierten 
Austenit.
 
Abbildung 33. Gefüge des Stahls 16-6-6 im Ausgangszustand [105] 
Das Gefüge des Stahls 16-7-9 ist ein vollaustenitisches Gussgefüge mit unterschiedlich stark 
angeätzten und gefärbten Austenitgebieten (Abbildung 34). Dagegen zeigt der Stahl 16-7-3 
ein mehrphasiges Gefüge aus Primärferrit, Austenit und Martensit (Abbildung 35).
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Abbildung 34. Gefüge des Stahls 16-7-9 im Ausgangszustand [53]
 
Abbildung 35. Gefüge des Stahls 16-7-3 im Ausgangszustand [53]
6.1.2 Spontane Martensitumwandlungen
MS-Temperaturen
Es wurden für die drei untersuchten Stähle Dilatometerversuche durchgeführt, mit dem Ziel 
die MS-Temperatur in den Stählen zu bestimmen. Abbildung 36 zeigt die Dilatometerkurven 
des Stahls mit 6 % Nickel für die Abkühlgeschwindigkeiten mit 30 K/s und 10 K/s. Jeweils  
bei den Temperaturen von 13 °C und 3 °C beginnt in den Proben die Volumenzunahme, die 
auf die Martensitumwandlung zurückzuführen ist.  Da die Dilatation bei den Versuchen im 
Vergleich zur athermischen Martensitumwandlung nicht ausgeprägt war, gab es eine Vermu-
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tung, dass es sich hier um eine isotherme Martensitbildung handeln kann. Diese Vermutung 
wurde  nach  den  isothermischen  Dilatometerversuchen  bestätigt  (siehe  nächster  Abschnitt 
"Isotherme Martensitbildung"). 
a)  
b)  
Abbildung 36. Dilatometerkurven des Stahls 16-6-6 mit einer Abkühlgeschwindigkeit von a)  
30 K/s und b) 10 K/s
Es muss erwähnt werden, dass die Dilatation bei den Dilatometerversuchen zur Ermittlung der 
MS-Temperatur in den Stählen 16-7-9 und 16-7-3 ähnlich wie beim Stahl 16-7-6 nicht aus-
geprägt war. Das kann auch auf die isotherme Martensitumwandlung hindeuten. Aus diesem 
Grund wurden die Temperaturen jeweils von ca. 60 °C und ca. -45 °C, wo die Martensitbil-
dung in den Stählen 16-7-3 und 16-7-9 beginnt, als MS(i) in den STU- und DTU-Diagrammen 
bezeichnet. Dies soll andeuten, dass hier eine nicht typisch atherme Martensitbildung vorliegt. 
Isotherme Martensitbildung
Das ZTU-Diagramm der isothermen Martensitbildung ist in  Abbildung 37 dargestellt [92]. 
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Die MSi-Temperatur bedeutet die höchste Temperatur für die isotherme Martensitumwand-
lung. Die Temperatur liegt schätzungsweise bei Raumtemperatur bzw. bei 20 °C, da im Stahl 
mit 6% Nickel bei RT über mehrere Wochen ein kontinuierlicher, langsamer Anstieg des Mar-
tensitanteils von 2-3% gemessen wurde [191]. Am schnellsten verläuft die isotherme mar-
tensitische Umwandlung im Temperaturbereich zwischen 10 °C und 0 °C, wobei ca. 3% α'-
Martensit  entsteht.  Bei  –80  °C  startet  die  α'-Martensitbildung  am  spätesten  und  dauert 
wesentlich länger, aber es werden ca. 8% α'-Martensit gebildet. 
6.1.3 Gefüge während und nach der Deformation bei 
unterschiedlichen Temperaturen
Bei hohen Temperaturen oberhalb ca. 250 °C wird der Stahl 16-6-6 nur durch die Gleitung 
verformt [124], [129], [188]. Abbildung 38 zeigt ein austenitisches Gefüge nach der Deforma-
tion bis zur Gleichmaßdehnung. Typisch sind die zahlreichen aber nicht kontrastreichen De-
formationsbänder, was für die Gleitdeformation charakteristisch ist. 
Im  Temperaturbereich  unter  250  °C  ist  die  verformungsinduzierte  Zwillingsbildung  ein 
Hauptdeformationsmechanismus  neben  der  Gleitdeformation  des  Austenits.  Bei  sinkender 
Temperatur  wird  die  Zwillingsbildung  immer  stärker  ausgeprägt,  und  die  verformungs-
induzierte Zwillingsbildung führt zur höchsten zusätzlichen Dehnung, d. h. zum TWIP-Effekt. 
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Abbildung 38. Gefüge des Stahls 16-6-6 nach der Deformation bis zur Gleichmaßdehnung bei  
300 °C
Abbildung 39 zeigt eine stärkere Zunahme von Deformationsbändern mit steigender Dehnung 
bei 100 °C. Im Stahl 16-6-6 wurden bei 100 °C auch die ersten Anteile des α'-Martensits im 
Bereich  der  Gleichmaßdehnung  gemessen.  Der  erste  verformungsinduzierte  α'-Martensit 
bildet sich dabei an Kreuzungspunkten der Deformationsbänder, wobei REM-Untersuchungen 
zeigen, dass  es  sich  bei  den  Deformationsbändern  sowohl  um  Gleitbänder  als  auch  um 
verformungsinduzierte Mikrozwillinge handelt [124], [129], [188].
Abbildung 40 illustriert die Zunahme des α'-Martensitanteils während der Deformation bei 20 
°C. Der α'-Martensitanteil steigt kontinuierlich mit dem Fortgang der Zugverformung. Die 
Menge des α'-Martensits erreicht nach der Gleichmaßdehnung einen Anteil von rund 65%. 
Der genaue Martensitanteil wurde dabei mit der magnetischen Waage gemessen, da sowohl 
die Deformationsbänder und als auch der Martensit dunkel angeätzt werden und im Licht-
mikroskop nicht eindeutig zu unterscheiden wären. Durch die verformungsinduzierte γ→α’-
Martensitbildung  wird  die  Zwillingsbildung  offensichtlich  unterdrückt.  Der  α’-Martensit 
bildet sich vorzugsweise direkt in den Deformationsbändern. Die Menge der Verformungs-
zwillinge wächst nicht und bleibt sehr klein im Vergleich zu höheren Temperaturen [124], 
[129], [188]. Das kann durch die steigende chemische Triebkraft für die Martensitumwand-
lung  bei  sinkender  Temperatur  erklärt  werden (siehe  auch Kapitel  5 „Thermodynamische
Berechnungen“). So wird nur eine geringe zusätzliche mechanische Energie benötigt, um die 
Martensitumwandlung  auszulösen.  Deshalb  tritt  die  Martensitbildung  schon  bei  kleinen 
Belastungen auf. Die Zwillingsbildung wird dadurch unterdrückt.
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Abbildung 39. Gefüge des Stahls 16-6-6 nach der Deformation bis zur Dehnung von a) 15%,  
b) 35% und c) 45% bei 100 °C [105] 
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Abbildung 40. Gefüge des Stahls 16-6-6 nach der Deformation bis zur Dehnung von a) 5%, b)  
15% und c) 35% bei Raumtemperatur [105]; dunkel - Martensit und Deformationsbänder,  
hell – verformter Austenit 
Es soll auch erwähnt werden, dass eine kleine Menge von wenigen Prozenten des ε-Martensits 
(Abbildung 41) nach der Verformung unterhalb 60 °C mittels EBSD in dem Stahl indiziert 
wurde [54], [129]. Es wurde aber bewiesen, dass eine gewisse Anordnung von Stapelfehlern 
als ε-Martensit im EBSD indiziert werden kann [118], [124]. 
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a)  
Abbildung 41. a) EBSD-Aufnahme, Phasen nach der Druckdeformation von 5% bei RT (grau  
– FCC, gelb - HCP, blau - BCC), b) Fließkurve und Phasenanteile während eines Zugver-
suchs [54], Stahl 16-6-6
Der α’-Martensitanteil erreicht rund 95% bei -60 °C. Die Zunahme des α’-Martensitanteils 
läuft intensiver bei steigender Dehnung während der Verformung bei -60 °C als bei 20 °C ab, 
Abbildung 42. Dabei haben einige Martensitbereiche in den Gefügebildern das Aussehen und 
Merkmale des spontan gebildeten Martensits. Die ε-Martensitbildung und die Zwillingsbil-
dung treten bei kleinen Dehnungen, bevor die α’-Martensitbildung beginnt, auf.
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Abbildung 42. Gefüge des Stahls 16-6-6 nach der Deformation bis zur Dehnung von a) 5%, b)  
15% und c)  25% bei  -60 °C [105]; dunkel  –  Martensit  und Deformationsbänder,  hell  –  
verformter Austenit
6.1.4 α’-Martensitanteil
Im Stahl 16-6-6 wurde die α’-Martensitbildung ausführlich untersucht [53], [182]. Zum einen 
wurde der α’-Martensitanteil nach dem Zugversuch bei verschiedenen Temperaturen im Be-
reich der Gleichmaßdehnung gemessen. D. h.,  der Verformungsgrad entspricht der Gleich-
maßdehnung. Zum anderen wurde der Martensitanteil für einige Temperaturen nach den ge-
stoppten Zugversuchen bei verschiedenen Umformgraden gemessen. Die Messergebnisse sind 
in Abbildung 43 dargestellt. Auf Grundlage der Daten wurden die Isolinien des α’-Martensit-
anteils in Abhängigkeit von der Temperatur und der wirkenden Spannung berechnet und nach-
folgend in dem STU-Diagramm eingezeichnet.
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a)  b)  
Abbildung 43. α’-Martensitanteil im Stahl 16-6-6 a) in Abhängigkeit von der Temperatur in  
gleichmaßgedehnten  Zugproben,  b)  in  Abhängigkeit  von  der  wahren  Dehnung  bei  unter-
schiedlichen Temperaturen [105] 
6.1.5 Gefügeentwicklung in Stählen 16-7-9 und 16-7-3
Die Gefügeänderung in Abhängigkeit von der Verformungstemperatur wurde von Jahn [53] 
ausführlich  untersucht.  Die  Mikrostrukturuntersuchung  und  -charakterisierung  erfolgte  in 
folgenden Arbeiten [26], [54], [124], [129], [188]. Die Gefügeentwicklung der Stähle 16-7-9 
und 16-7-3 ist in Abbildung 44 zusammengefasst. 
a)  b)
Abbildung  44.  Gefügeentwicklung  nach  der  Verformung  in  Abhängigkeit  von  der  
Verformungstemperatur a) Stahl 16-7-9, b) Stahl 16-7-3 [53]
Eine Zusammenfassung der Deformationsmechanismen und der Mikrostrukturprozesse kann 
für die untersuchten Stähle in Abhängigkeit von der Temperatur und dem Nickelgehalt mit 
Abbildung 45 dargestellt werden.
76
6 Ergebnisse
 
Abbildung  45.  Deformationsmechanismen  in  Abhängigkeit  von  der  Temperatur  und  dem  
Nickelgehalt [188]
Der  Stahl  16-7-9  hat  im  Vergleich  zum  Stahl  16-6-6  eine  höhere  Austenitstabilität.  Die 
verformungsinduzierten Prozesse sowohl die Zwillingsbildung als auch die Martensitbildung 
treten bei tieferen Temperaturen auf. Der Anteil des α ' -Martensits ist entsprechend geringer 
als im Stahl 16-6-6. Dagegen hat der Stahl 16-7-3 eine deutlich geringere Austenitstabilität, 
verformungsinduzierte Umwandlungen sind zu höheren Temperaturen verschoben. 
Alle  Ergebnisse  und  Erkenntnisse  über  verformungsinduzierte  Prozesse  in  untersuchten 
Stählen werden in STU- und DTU-Diagrammen zusammengefasst und in den weiterfolgen-
den Kapiteln dargestellt und ausführlich beschrieben.
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6.2 Fließkurven und Fließkurvenanalyse
6.2.1 Fließkurven
Die Fließkurven, die in Zugversuchen bei verschiedenen Temperaturen aufgenommen wur-
den, sind eine Grundlage für die Entwicklung der STU- und DTU-Diagramme. Für die Erstel-
lung der STU- und DTU-Diagramme werden die Werte der wahren Spannung und der wahren 
Dehnung verwendet. In Abbildungen 46 bis 48 sind die Fließkurven der untersuchten Stähle 
dargestellt. Für die Darstellung wurde jeweils eine Fließkurve aus mehreren aufgenommenen 
repräsentativ  für  eine  Temperatur  ausgewählt.  Für  die  nachfolgende  Fließkurvenanalyse 
wurde dagegen die Gesamtzahl der ermittelten Fließkurven verwendet (mindestens drei). Es 
ist zu erkennen, dass es in Abhängigkeit von der Temperatur Fließkurven mit Wendepunkten 
und ohne Wendepunkte gibt. Ein Fließkurvenverlauf mit Wendepunkten ist typisch für die 
verformungsinduzierte α'-Martensitbildung (siehe Abschnitt 6.2.2 „Fließkurvenanalyse“). Die 
Fließkurve des Stahls 16-7-3 bei 90 °C hat einige „Zacken“ in ihrem Verlauf. Solche Zacken 
sind charakteristisch für die Werkstoffe, die die dynamische Reckalterung bzw. den Portevin–
Le Chatelier-Effekt aufweisen  [35], [192]–[194]. Die dynamische Reckalterung wird in der 
Regel  mit  einer  temporären  Behinderung  der  Versetzungsbewegung  an  verschiedenen 
Barrieren  erklärt.  Als  Barrieren  kommen  Forest-Versetzungen,  interstitielle  Atome  oder 
Phasengrenzen infrage.  Beim Stahl  16-7-3 werden die  Unregelmäßigkeiten im plastischen 
Fließen offenbar durch die Behinderung der Versetzungsbewegung an Gefügebereichen mit 
Primärferrit und Martensit, die bei diesem Stahl schon im Ausgangszustand vorhanden sind 
[53], verursacht. 
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Abbildung  46.  Fließkurven  des  Stahls  16-7-3  bei  verschiedenen  Temperaturen,  
Anfangsdehnrate 4×10-4 s-1 [190]
 
Abbildung  47.  Fließkurven  des  Stahls  16-6-6  bei  verschiedenen  Temperaturen,  
Anfangsdehnrate 4×10-4 s-1 [190]
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Abbildung  48.  Fließkurven  des  Stahls  16-7-9  bei  verschiedenen  Temperaturen,  
Anfangsdehnrate 4×10-4 s-1 [190]
Auf den Bildern ist auch eine Temperaturanomalie der Dehnung sichtbar. Die Gleichmaßdeh-
nung geht über ein Maximum bei sinkender Temperatur, was typisch für Werkstoffe mit ver-
formungsinduzierter Martensitbildung ist [2], [146], [147]. Beim Vergleich der Fließkurven 
der  drei  Stähle  in  Abbildungen  46 bis  48 ist  zu  sehen,  dass  das  Dehnungsniveau  mit 
steigendem  Nickelgehalt  insgesamt  steigt.  So  wird  im  Stahl  16-7-3  die  maximale 
Gleichmaßdehnung von ca. 0,4 im Temperaturbereich zwischen 90 °C und 140 °C erreicht. 
Mit steigendem Nickelgehalt sinkt aufgrund der steigenden Austenitstabilität gleichzeitig die 
Temperatur,  bei  der  die  maximale  Gleichmaßdehnung auftritt.  Im Stahl  16-6-6 haben die 
Fließkurven bei 60 °C die größte Dehnung von rund 0,45. Im Stahl 16-7-9 werden die größten 
Dehnungen von ca. 0,5 bei 20 °C erreicht. Abbildung 49 verdeutlicht diese Zusammenhänge.
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Abbildung  49.  Gleichmaßdehnung  der  untersuchten  Stähle  in  Abhängigkeit  von  der  
Temperatur
6.2.2 Fließkurvenanalyse
Direkt aus den Fließkurven können die Fließgrenze, die Zugfestigkeit und die Gleichmaßdeh-
nung des Werkstoffs ermittelt  werden.  Für die Bestimmung der Fließkurven sowie für die 
Bestimmung des Beginns der verformungsinduzierten α'-Martensitbildung und der Zugfestig-
keit des Austenits wurde die Fließkurvenanalyse durchgeführt. Dafür wurde die Verfestigung 
als die erste Ableitung der Fließkurve nach der Dehnung berechnet. Die Gleichmaßdehnung 
wird dann grafisch nach dem Considere-Kriterium ermittelt. Entsprechend dem Considere-
Kriterium beginnt die Probeneinschnürung während des Zugversuchs, wenn die Verfestigung 
und die Fließspannung (dσ/dε = σ) gleich sind [195], d.h., wenn die Verfestigungskurve und 
die  Fließkurve  sich  kreuzen (siehe  Abbildung 50).  So entspricht  die  Dehnung an  diesem 
Punkt der Gleichmaßdehnung und die Spannung der Zugfestigkeit. Der Punkt ist gleichzeitig 
das Ende einer Fließkurve. Im Verlauf der Verfestigungskurve sind sogenannte Wendepunkte 
zu verzeichnen. Beim ersten Wendepunkt handelt es sich um ein lokales Minimum der Ver-
festigung. Kurz vor dem ersten Wendepunkt beginnt während der Zugdeformation die ver-
formungsinduzierte  α'-Martensitbildung. Die Spannung im ersten Wendepunkt ist ungefähr 
gleich der Auslösespannung. Der zweite Wendepunkt liegt in einem lokalen Maximum der 
Verfestigung.  Die  Spannung  im  zweiten  Wendepunkt  entspricht  der  Zugfestigkeit  des 
Austenits, wenn der Austenit nicht umwandeln und nur durch die Gleitdeformation verfestigt 
würde [3]. Die Fließkurve mit den Wendepunkten bzw. mit einem sigmoidalen Verlauf ist nur 
für die verformungsinduzierte  α'-Martensitbildung charakteristisch. Die Fließkurven mit der 
verformungsinduzierten Zwillings- oder ε-Martensitbildung weisen keine Wendepunkte auf.
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Abbildung 50. Ermittlung der Wendepunkte und der Gleichmaßdehnung mit dem Considere-
Kriterium (am Beispiel einer Fließkurve)
Abbildung  51 zeigt  beispielhaft  für  den  Stahl  16-6-6  die  Verfestigungskurven  bei 
Temperaturen von -70 °C, 0 °C und 60 °C. 
 
Abbildung 51. Verfestigungskurven des Stahls 16-6-6 bei den Temperaturen -70 °C, 0 °C und  
60 °C [101]
Die Verfestigungskurve bei -70 °C zeigt ausgeprägte Wendepunkte und ein insgesamt höheres 
Verfestigungsniveau. Bei 0 °C liegt die Verfestigungskurve niedriger und die Wendepunkte 
sind  nicht  so  scharf  ausgeprägt  wie  bei  -70  °C.  Bei  60  °C liegen  die  Wendepunkte  nah 
beieinander, sind sehr schwach ausgeprägt und die Verfestigungskurve liegt am tiefsten im 
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Vergleich mit den niedrigeren Temperaturen. 
Die ermittelten Werte der Spannung und der Dehnung in den Wendepunkten sowie die Zug-
festigkeit und die Gleichmaßdehnung wurden für die Erstellung de STU- und DTU-Diagram-
me verwendet. 
6.3 Spannungs-Temperatur-Umwandlungs- und Deformations-
Temperatur-Umwandlungs-Diagramme
Die charakteristischen Spannungen - die Zugfestigkeit  RmSteel und die Dehngrenze  σ 0,2  des 
Stahls, die Zugfestigkeit des Austenits Rm
γ , die Auslösespannungen σ Aγ→α ' und σ Aγ→ϵ für die de-
formationsinduzierte  α ' - und  ε-Martensitbildung sowie die Auslösespannung  σ Aγ→Tw für die 
verformungsinduzierte Zwillingsbildung, die die deformationsinduzierten Prozesse im Stahl 
beschreiben, sind in STU-Diagrammen in Abhängigkeit von der Temperatur dargestellt. Diese 
Spannungen sind von der chemischen Zusammensetzung des Stahls abhängig. Auslösespan-
nungen zeigen die gleiche Temperaturabhängigkeit wie die chemische Triebkraft [3], [101], 
[196]. Die Auslösespannungen und die Festigkeiten der verschiedenen Phasen definieren die 
Spannungs-Temperatur-Felder  für  die  verformungsinduzierten  Gefügeänderungsprozesse 
(Martensitbildung, Zwillingsbildung, Gleitung etc.).  Die Lage und die Größe dieser Felder 
sind von der chemischen Zusammensetzung des Stahls abhängig. Im STU-Diagramm spiegeln 
sich  die  thermodynamischen  Stabilitätsverhältnisse  der  Phasen,  wie  sie  thermodynamisch 
berechnet werden können, wider. Zur besseren Verständnis wird der Zusammenhang zwischen 
der  Thermodynamik  und den STU- und DTU-Diagrammen im Kapitel  7.1 „Theoretische
Grundlagen des Modells“ anhand der schematischen STU- und DTU-Diagramme ausführlich 
erklärt. 
Die STU- und DTU-Diagramme des Stahls 16-7-9 sind in  Abbildung 52 dargestellt.  Alle 
durchgezogenen Linien sind experimentell ermittelt. Die gestrichelten Linien sind geschätzt 
oder extrapoliert. Wie im Abschnitt 6.2.2 „Fließkurvenanalyse“ schon erwähnt ist, beginnt im 
ersten  Wendepunkt  die  verformungsinduzierte  α ' -Martensitbildung,  die  Fließspannung  im 
ersten Wendepunkt gleicht der Auslösespannung für die  α ' -Martensitbildung. Die Austenit-
festigkeit Rm
γ  wird aus dem zweiten Wendepunkt bestimmt. Entsprechend der Mikrostruktur-
untersuchungen [42],  [124],  [129],  [188],  [189] können in diesem Stahl die deformations-
induzierte Zwillings- und α’-Martensitbildung im untersuchten Temperaturbereich auftreten. 
Die Bildung von Zwillingen oder von α’-Martensit kann jeweils unter der T d- oder M d-Tem-
peratur (T d  - Starttemperatur für deformationsinduzierte Zwillingsbildung) deformationsindu-
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ziert  ausgelöst  werden.  Die  T d  -Temperatur  ist  die  höchste  Temperatur  für  die  Zwillings-
bildung. Bei der T d-Temperatur erreicht die Auslösespannung σ Aγ→Tw für die Zwillingsbildung 
die Stahlfestigkeit  Rm
Stahl. Unterhalb der  T dγ→Tw-Temperatur startet die Zwillingsbildung wäh-
rend der Verformung nach dem Überschreiten der Auslösespannung für die Zwillingsbildung 
σ A
γ→Tw. Der Temperaturverlauf der Auslösespannung für die Zwillingsbildung σ Aγ→Tw wird aus 
der Stahlfestigkeit Rm
Steel und aus der Austenitfestigkeit Rm
γ  mit folgender Beziehung bestimmt 
[3]:
σa
γ→M /Tw=2⋅Rm
γ−Rm
Steel , (53)
wobei  der  Verlauf  der  Austenitfestigkeit  Rm
γ  im Bereich  der  Zwillingsbildung  extrapoliert 
wird. Die Folge der Zwillingsbildung ist eine leichte Erhöhung der Festigkeit verbunden mit 
einem starken Anstieg der Dehnung (siehe DTU-Diagramm in  Abbildung 52). Die Tempe-
raturanomalie der Dehnung beginnt unterhalb dieser Temperatur. Im Stahl 16-7-9 liegt die 
T dγ→Tw-Temperatur bei ca. 200 °C. Der durch die Zwillinge verfestigte Austenit wandelt unter 
der  M d
γ+Tw→α '-Temperatur in Martensit  um. Bei Temperaturen unter der  M d
γ→α '-Temperatur 
kann der durch die Gleitung verformte Austenit beim Erreichen der Auslösespannung σ Aγ→α ' 
direkt in α ' -Martensit umwandeln. Die M d
γ+Tw→α '-Temperatur liegt bei rund 50 °C. Im Tempe-
raturbereich zwischen ca. -50 °C und -70 °C ist die Auslösespannung für die  α ' -Martensit-
bildung sehr niedrig. Deshalb wandelt der Austenit direkt in den Martensit praktisch ohne die 
Zwillingsbildung um. Bei tieferen Temperaturen tritt die Zwillingsbildung wieder vor der α ' -
Martensitbildung auf,  und verursacht  einen leichten Wiederanstieg der  Gleichmaßdehnung 
nach deren starker Abnahme unter der M d
γ→α '-Temperatur.
Im  DTU-Diagramm ist  eine  Map  der  Deformationsmechanismen  mit  korrespondierenden 
Werten der Gleichmaßdehnung des Stahls Ag
Steel und der Gleichmaßdehnung des Austenits Ag
γ 
dargestellt. Dabei entspricht die Höhe eines Plastizitätsmechanismusfeldes bei einer Tempera-
tur dem Dehnungs- oder Plastizitätsbetrag dieses Mechanismus bei dieser Temperatur. Die 
Höhe des Bereichs für die α ' -Martensitbildung bzw. die α ' -TRIP wurde anhand der Wende-
punkte nach  Weiß [3], [197] bestimmt. Im Gegensatz zu STU-Diagrammen bezeichnet eine 
Feldgrenze nicht  den Beginn eines  deformationsinduzierten Prozesses.  Das Maximum der 
Gleichmaßdehnung von 0,5 liegt bei der Temperatur von 30 °C. Bei dieser Temperatur gibt es 
eine  Überlagerung  von  drei  Deformationsmechanismen:  die  Gleitung  des  Austenits,  der 
TWIP-  und TRIP-Effekt  finden  bei  dieser  Temperatur  statt,  und  verursachen  die  höchste 
84
6 Ergebnisse
Dehnung.
Abbildung 53 zeigt die STU- und DTU-Diagramme des Stahls 16-6-6. 
Infolge  der  niedrigeren  Austenitstabilität  finden  alle  deformationsinduzierten  Prozesse  bei 
höheren Temperaturen im Vergleich zum Stahl mit 9% Ni statt. Alle Umwandlungsfelder sind 
zu höheren Temperaturen verschoben. So beträgt die  T dγ→Tw-Temperatur ca. 250 °C, und die 
M d
γ+Tw→α '-Temperatur ca. 100 °C. Im Temperaturbereich zwischen ca. 0 °C und -50 °C ist die 
Auslösespannung für die  α ' -Martensitbildung sehr niedrig.  Der Austenit  wandelt direkt in 
den Martensit praktisch ohne die Zwillingsbildung oder ε-Martensitbildung um. 
Im Gegensatz zum Stahl  mit  9% Ni ist  in diesem Stahl  die  ε-Martensitbildung bei tiefen 
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Temperaturen aufgrund der niedrigeren Stapelfehlerenergie (SFE) möglich. Im Stahl 16-6-6 
wurden geringe Anteile vom  ε-Martensit nach der Verformung unter 60 °C detektiert [54], 
[129]. 
Deshalb ist im STU-Diagramm die  M d
γ→ϵ '-Temperatur bei 60 °C eingezeichnet. Dabei kann 
die Temperatur-Spannungsgrenze zwischen der ε-Martensitbildung und der Zwillingsbildung 
nach Weiß und Gutte [3] wie in Abbildung 54 dargestellt werden. Martin [124] hat bewiesen, 
dass  es  sich  bei  der  ε-Indizierung  um eine  besondere  Stapelfehleranordnung  handelt.  In 
diesem Zusammenhang ist  in  den untersuchten  Stählen  mit  ε-Martensit  eine Stapelfehler-
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anordnung gemeint, und es wurden entsprechende Umwandlungsfelder in STU- und DTU-
Diagrammen mit SF (Stapelfehler) bzw. SFP (Stapelfehlerplastizität) bezeichnet. 
 
Abbildung  54.  Ausschnitt  des  STU-Diagramms  im  Bereich  der  ε-Martensitbildung  und 
Zwillingsbildung
Für den Stahl 16-6-6 ist zusätzlich die Kinetik der  α ' -Martensitbildung im STU-Diagramm 
dargestellt. Die Isolinien des α ' -Martensitanteils sind auf dem Feld der γ→α '-Martensitum-
wandlung gezeichnet. Die Isolinien illustrieren die Kinetik der α ' -Martensitbildung in Abhän-
gigkeit von der Spannung und der Temperatur.
Im Stahl 16-6-6 wurde eine schwache isotherme Martensitbildung beobachtet [92]. Deshalb 
ist die im zweiten Wendepunkt ermittelte Spannung höher als die Zugfestigkeit des Austenits 
Rm
γ , und entspricht der Zugfestigkeit des Grundzustands Rmγ+α ' (isotherm), d. h. des Austenits und 
des isothermen Martensits zusammen. Die Zugfestigkeit des Austenits  Rm
γ  des Stahls 16-6-6 
wurde mit Berücksichtigung des Verlaufs von  Rm
γ  im Stahl 16-7-9 extrapoliert. Es muss er-
wähnt  werden,  dass  die  Dilatation,  die  auf  eine stattfindende martensitische Umwandlung 
hindeutet, bei den Dilatometerversuchen zur Ermittlung der MS-Temperatur in den Stählen 16-
7-9 und 16-7-3 ähnlich wie beim Stahl 16-7-6 schwach ausgeprägt war. Das kann auch an die 
isotherme Martensitumwandlung hindeuten. Die im STU-Diagramm des Stahls 16-6-6 einge-
tragene  M Si-Temperatur  bedeutet  die  höchste  Temperatur  für  die  isotherme  Martensitum-
wandlung. Die M S (i )-Temperaturen in den STU- und DTU-Diagrammen für die Stähle 16-7-9 
und 16-7-3 wurden während der Dilatometerversuche mit kontinuierlicher Abkühlung mit 10 
K/s gemessen, wie es für die Ermittlung der M S-Temperatur üblich ist. Aber dies kann auch 
den Beginn der isothermen Martensitumwandlung im Schnittpunkt der Abkühlkurve mit der 
„Martensitnase“,  d.  h.  mit  der  C-Kurve  des  Martensitumwandlungsstarts  (vgl.  ZTU-Dia-
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gramm für die isotherme Martensitumwandlung, Abbildung 37), bedeuten.
Die Bereiche verschiedener Deformationsmechanismen mit der Dehnung des Austenits und 
mit der resultierenden Gleichmaßdehnung des Stahls sind im DTU-Diagramm in Abbildung
53 dargestellt. Zusätzlich sind die Dehnungsbeträge von der Gleitung des Austenits Δεγ, von 
der  Zwillingsbildung  ΔεTw und von der  verformungsinduzierten Martensitbildung  Δεα '  im 
DTU-Diagramm eingezeichnet. Wenn die Dehnungsanomalie bei der Temperatur von ca. 250 
°C startet, führt die Zwillingsbildung zum starken Anstieg der Dehnung mit sinkender Tempe-
ratur (ΔεTw). Bei tieferen Temperaturen wird dieser Mechanismus mit der  γ→α ' -Umwand-
lung (Δεα ') ersetzt. Die kann wiederum unter -50 °C teilweise durch die Stapelfehler- oder 
Zwillingsbildung ersetzt werden. 
Die STU- und DTU-Diagramme für den Stahl 16-7-3 sind in Abbildung 55 dargestellt.
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Im Gegensatz zu beiden anderen untersuchten Stählen kann der Stahl 16-7-3 nicht als ein 
vollaustenitischer Stahl betrachtet werden, da der Stahl im Ausgangszustand mehrere Phasen 
enthält.  Das  Gefüge des  Stahls  weist  Austenit,  δ-Ferrit  und spontanen Martensit  auf.  Die 
Anteile an Ferrit, Martensit und Austenit liegen entsprechend bei 16%, 21% und 63%. Infolge 
der  niedrigen Austenitstabilität  sind die  Umwandlungsfelder  im Vergleich zu den anderen 
Stählen weiter zu höheren Temperaturen verschoben. Die T dγ→Tw- oder M d
γ→ϵ-Temperatur liegt 
bei ca. 300 °C. Entsprechend der Mikrostrukturuntersuchungen [188] wird angenommen, dass 
die  γ→ε-Martensitbildung bzw. die Stapelfehlerbildung im Temperaturbereich zwischen ca. 
40 °C und 300 °C auftritt. Möglich ist auch, dass die Zwillingsbildung die  γ→ε-Martensit-
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bildung bei höheren Temperaturen, ca. oberhalb 200 °C aufgrund der steigenden Stapelfehler-
energie ersetzt. Unterhalb der M d
γ+ϵ(Tw )→α '-Temperatur von ca. 140 °C wandelt der durch die 
verformungsinduzierte  ϵ-Martensitbildung  oder  Zwillingsbildung  verfestigte  Austenit  erst-
mals in den α ' -Martensit um. Unter Raumtemperatur ist die Auslösespannung für die verfor-
mungsinduzierte  γ→α '-Umwandlung sehr niedrig. Deshalb ist die ε-Martensitbildung prak-
tisch verdrängt. Der α ' -Martensit bildet sich innerhalb und aus den Verformungsbändern und 
kann  aufgrund  der  niedrigen  Austenitstabilität  spannungsinduziert  oder  spontan  gebildet 
werden. Das Maximum der Gleichmaßdehnung von rund 0,4 liegt bei ca. 120 °C. Die Tem-
peraturanomalie der Dehnung im Stahl 16-7-3 wird hauptsächlich durch den verformungs-
induzierten  ε-TRIP-Effekt  verursacht.  Die  zusätzliche  Dehnung  durch  die  α ' -Martensit-
bildung ist vernachlässigbar klein, da die  α ' -Martensitbildung zum großen Teil spannungs-
induziert und spontan abläuft. 
6.3.1 Vergleich der γ→α’-Umwandlung in den untersuchten Stählen
In Abbildung 56 ist der Vergleich der γ→α '-Umwandlungsfelder in den untersuchten Stählen 
dargestellt. Entsprechend der Austenitstabilität findet die verformungsinduzierte  α ' -Marten-
sitbildung mit steigendem Nickelgehalt bei niedrigeren Temperaturen statt. So sind die höchs-
ten Temperaturen für die verformungsinduzierte α ' -Martensitbildung jeweils für Stähle 16-7-
3, 16-6-6 und 16-7-9 ungefähr  M d
γ+ε ,(Tw)→α '= 140 °C,  M d
γ+Tw→α '= 100 °C und M d
γ+Tw→α '= 50 
°C. 
 
Abbildung 56. Vergleich der γ→α’-Umwandlungsfelder in drei untersuchten Stählen [190]
Auffallend beim Stahl 16-7-3 ist ein abgeschnittenes rundes Segment des  γ→α '-Umwand-
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lungsfelds im Temperaturbereich zwischen ca. 0 °C und 100 °C im Vergleich zu den Um-
wandlungsfeldern der anderen Stähle und insbesondere des Stahls 16-7-6. Das kann auf die 
Präparationsbedingungen der untersuchten Werkstoffe zurückgeführt werden. Nach dem Er-
schmelzen bzw. nach der anschließend auf die Zugprobenfertigung erfolgten Lösungsglühung 
wurden die Proben auf die Raumtemperatur abgekühlt. Der Stahl 16-7-3 weist eine M S-Tem-
peratur von ca. 60 °C auf. Aufgrund der niedrigen Austenitstabilität tritt im Stahl 16-7-3 die 
spontane Martensitbildung bereits oberhalb Raumtemperatur auf. Das heißt, bei Raumtempe-
ratur haben sich ca. 20% Martensit gebildet. Nach der Erwärmung auf die Versuchstemperatur 
enthält  das  Gefüge einen für die  Raumtemperatur  charakteristischen Martensitanteil.  Wird 
dieser Stahl zugbeansprucht, so entsteht weiter α ' -Martensit spannungs- und verformungsin-
duziert. Die dafür aufzubringende äußere Spannung ist infolge der thermischen Stabilisierung 
höher im Vergleich zu vollaustenitischen Stählen. Zudem muss diese Spannung dem α ' -Mar-
tensitanteil von 20% zugeordnet werden, da in Zweiphasenwerkstoffen mit einer festeren und 
einer  weicheren  Phase  die  feste  Phase  eine  größere  Last  trägt  (vgl.  Abschnitt  7.8 
„Modellierungsproblematik  mit  dem  Martensit  oder  mit  einer  festen  Phase  im
Ausgangszustand“ im nächsten Kapitel).  Deshalb hebt der spontan gebildete Martensit  die 
Auslösespannung für die  γ→α '-Umwandlung bei den Versuchstemperaturen oberhalb RT. 
Bei tieferen Temperaturen unterhalb ca. 0 °C ist die Auslösespannung vergleichbar mit der 
Auslösespannung der Stähle mit 6% und 9% Nickel.
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7 Thermodynamisch-mechanisches Modell der 
verformungsinduzierten α'-Martensitbildung
7.1 Theoretische Grundlagen des Modells
In  diesem Kapitel  sollen  theoretische  Grundlagen  des  Modells  zusammengefasst  werden. 
Insbesondere soll  der  Zusammenhang zwischen der  Thermodynamik der  Martensitbildung 
und den STU- und DTU-Diagrammen dargestellt und somit der Aufbau des Modells erklärt 
werden.  Diese  Zusammenfassung beruht  auf  den  Erkenntnissen,  die  z.T.  in  der  Literatur-
übersicht erwähnt sind, vor allem auf folgenden Arbeiten [3], [48], [49], [101], [196], [198].
7.1.1 Thermodynamik der Martensitbildung
Die  thermodynamischen  Charakteristika  der  Martensitbildung  sind  schematisch  in  der 
Abbildung 57 dargestellt. Die Änderung der Gibbs-Energie  ΔGγ→α für die  γ→α-Umwand-
lung ist negativ bei Temperaturen unter der T 0-Temperatur, d. h., es existiert eine chemische 
Triebkraft.  Bei der  T 0-Temperatur haben  γ- und  α-Phasen die gleiche Gibbs-Energie. Der 
Austenit ist unter der T 0-Temperatur metastabil und kann entweder spontan bei Temperaturen 
unter  der  MS-Temperatur  (Martensitstarttemperatur)  beim Erreichen  der  Martensitkeimbil-
dungsschwelle  ΔGK  (kritische  Triebkraft  für  den  Start  der  Martensitbildung)  oder 
mechanischinduziert  bei  Temperaturen  höher  als  MS in  Martensit  umwandeln.  Mit  der 
zusätzlichen mechanischen Energie Wmin (siehe die Energieachse in Abbildung 57) werden die 
Keimbildungsschwelle  oberhalb  der  MS-Temperatur  erreicht  und  die  spannungs-  oder 
verformungsinduzierte Martensitbildung gestartet bzw. 1 % Martensit gebildet. Die „Keim-
bildungsschwellen“ können auch für die Martensitanteile höher als 1 % Martensit z. B. für 2 
% und bis zu 100 % Martensit (ΔG2% ... ΔG100%) (siehe Abbildung 57) definiert werden. Diese 
Keimbildungsschwellen können bei geringeren Austenitstabilitäten allein thermisch, durch die 
Kühlung erreicht werden. So entspricht die Keimbildungsschwelle, für die 100 % Martensit 
gebildet wird, dem Wert ΔG für die γ→α-Umwandlung bei der MF-Temperatur (Martensit-
finischtemperatur für 100 % Martensit). Analog zu ΔGK  können die Keimbildungsschwellen 
ΔG2% ... ΔG100% durch die Kombination der chemischen Triebkraft bei der Unterkühlung des 
metastabilen Austenits und der mechanischen Energie erreicht werden. Die Gesamttriebkraft 
für die Martensitbildung während der Deformation ist in dem Fall die Summe der chemischen 
Triebkraft und der mechanischen Energie:
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ΔG total=ΔG
γ→α+W (54)
Für eine einfachere Darstellung sind alle ΔG-Werte in Gleichungen 54-57 Absolutwerte.
Die Energie Wγmax stellt die maximale mechanische Energie dar, die vom Austenit  für die 
Martensitbildung während der Deformation zur Verfügung steht. Wγmax ist proportional der 
Zugfestigkeit des Austenits. Wγf bezeichnet die mechanische Energie, die im Stahl bei der 
Belastung bis zur Fließgrenze verfügbar ist. Bei der Md-Temperatur (deformationsinduzierte 
Martensitstarttemperatur), der höchsten Temperatur für die deformationsinduzierte Martensit-
bildung, erreicht die minimale Energie für den Start der Martensitbildung Wmin ihren maxima-
len Wert, der gleich dem Wert Wγmax [3] bei dieser Temperatur ist:
W min=W max
γ =ΔGK−ΔG
γ→α  (55)
Bei der MSσ-Temperatur (spannungsinduzierte Martensitstarttemperatur) ist die Energie  Wmin 
gleich der Energie  Wγf. Die verformungsinduzierte Martensitbildung tritt unterhalb der Md-
Temperatur auf, und die spannungsinduzierte Martensitbildung unterhalb der Msσ-Temperatur 
in Abhängigkeit von der Belastung. So tritt bei einer Temperatur unter der Msσ-Temperatur 
während der Deformation zuerst die spannungsinduzierte Martensitbildung auf, gefolgt von 
der verformungsinduzierten Martensitbildung bei Belastungen höher als die Fließgrenze. 
Abbildung 57.Thermodynamik der Martensitbildung [198] 
Abbildung  58 ist  eine  alternative  Darstellung  von  Abbildung  57 ohne  die  Achse  für  die 
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mechanische Energie. Stattdessen wird die mechanische Energie in der Gesamttriebkraft als 
Summe der chemischen Triebkraft und der mechanischen Energie (die Werte Wγf and Wγmax) 
berücksichtigt.  Die  Linie  ΔGγ→α ist  hier  die  reine  chemische  Triebkraft  für  die  γ→α-
Umwandlung.
Abbildung 58.Thermodynamik der Martensitbildung. Darstellung der chemischen Triebkraft  
und der Gesamttriebkraft (chemisch + mechanisch) [198] 
Der  Abstand  zwischen  ΔGγ→α und der  Keimbildungsschwelle  ΔGK definiert  die  minimale 
mechanische Energie Wmin,  die benötigt wird, um die deformationsinduzierte Martensitbil-
dung im Temperaturbereich zwischen MS und Md auszulösen.  Diese Bedingung kann mit 
folgender Gleichung beschrieben werden:
Δ Gtotal=ΔGK=ΔG
γ→α+W min (56)
Die Linie Wγf zeigt die Gesamttriebkraft, d.h. die Summe der chemischen Triebkraft und me-
chanischen  Energie  (ΔGγ→α +Wγf)  bei  der  Belastung  bis  an  die  Fließgrenze.  Diese  Linie 
schneidet die Keimbildungsschwelle ΔGK bei der Msσ-Temperatur. Bei dieser Temperatur ent-
spricht die Energie Wmin der Energie Wγf. Die größtmögliche Gesamttriebkraft wird durch die 
Linie Wγmax gekennzeichnet. Diese Linie ist die Summe der chemischen Triebkraft und der 
maximalen vom Austenit bereitgestellten mechanischen Energie Wγmax: 
ΔGmax total=ΔG
γ→α+W max
γ (57)
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Der Schnittpunkt der Wγmax-Linie mit der Keimbildungsschwelle definiert die Md-Temperatur, 
bei der die Energie Wmin der Energie Wγmax gleich ist [3], [101]. 
Die Schemen in der Abbildung 59 dienen der Verdeutlichung der spontanen (athermen) und 
der deformationsinduzierten martensitischen Umwandlung in vier hypothetischen Stählen mit 
unterschiedlicher Austenitstabilität. 
a)  b)  
c)  d)  
Abbildung  59. Spontane (atherme) und deformationsinduzierte martensitische Umwandlung  
in vier Stählen mit von a) zu d) steigender Austenitstabilität [198] 
Der Stahl mit der niedrigsten Austenitstabilität (Abbildung 59a) kann allein durch die Abküh-
lung auf die MF-Temperatur auch ohne Deformation vollständig in Martensit umwandeln. Bei 
einer etwas höheren Austenitstabilität (Abbildung 59b) kann die spontane martensitische Um-
wandlung bei der Kühlung nicht bis zum Ende ablaufen. Aber durch die Deformation kann 
das 100-prozentig martensitische Gefüge erreicht werden. Bei einem weiteren Anstieg der 
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Austenitstabilität (Abbildung 59c) kann keine spontane Martensitbildung stattfinden und es 
kann keine MS-Temperatur definiert werden. Dennoch ist die deformationsinduzierte Marten-
sitbildung sowohl  spannungs-  als  auch verformungsinduziert  möglich.  Im stabilsten  Stahl 
(Abbildung 59d) können weder MS- noch Msσ-Temperatur definiert werden. Nur die verfor-
mungsinduzierte Martensitbildung findet in diesem Stahl statt, da die Keimbildungsschwelle 
nur während der plastischen Deformation erreicht werden kann.
7.1.2 Schematische STU- und DTU-Diagramme
Die STU- und DTU-Diagramme werden im Folgenden am Beispiel eines Stahls, der nur eine 
Martensitumwandlung aufweist, d. h. nur die Martensitbildung neben der Versetzungsgleitung 
ist der einzige mögliche Deformationsmechanismus. 
Das schematische STU-Diagramm in  Abbildung 60 zeigt charakteristische Spannungen und 
Phasenumwandlungen in Abhängigkeit von der Temperatur. Die Zugfestigkeit RmStahl und die 
Fließgrenze σf des Stahls, die Festigkeit des Austenits Rγm und die Auslösespannung für die 
deformationsinduzierte Martensitbildung σAγ→M sind im STU-Diagramm dargestellt. 
Abbildung 60. Schematisches STU-Diagramm [198] 
Die charakteristischen Temperaturen  MS, MSσ und Md sind im STU-Diagramm als Schnitt-
punkte der Auslösespannungen und verschiedenen charakteristischen Spannungen (z.B. Fließ-
grenze oder  Zugfestigkeit)  definiert.  Bei  der  Md-Temperatur  erreicht  die  Auslösespannung 
σAγ→M die Festigkeit des Austenits Rγm. Die Temperatur MSσ ist als der Schnittpunkt der Aus-
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lösespannung σAγ→M mit der Fließgrenze des Austenits σγf definiert. Die Spannung Rγm ist die 
Zugfestigkeit des Austenits, wenn er nicht umwandeln würde. Rγm ist die höchste Spannung, 
die die austenitische Phase infolge der Gleitdeformation erreichen kann. Der deformationsin-
duzierte Martensitanteil wächst proportional dem Abstand zwischen der Auslösespannung und 
der  Austenitfestigkeit  bei  sinkender  Temperatur.  Die  Abbildung 61 zeigt  schematisch  den 
spontanen, spannungs- und verformungsinduzierten Martensitanteil in Abhängigkeit von der 
Temperatur.  Im Temperaturbereich zwischen  Md und MSσ steigt  der verformungsinduzierte 
Martensitanteil proportional der Differenz zwischen der Auslösespannung und der Austenit-
festigkeit. Unter der MSσ-Temperatur wächst der spannungsinduzierte Martensitanteil bei sin-
kender Temperatur. Bei Temperaturen unter der MS-Temperatur steigt der spontane Martensit-
anteil auf Kosten von spannungs- und verformungsinduzierten Anteilen. Da die zusätzliche 
durch den TRIP-Effekt verursachte Dehnung proportional dem verformungsinduzierten Mar-
tensitanteil ist (siehe DTU-Diagramm in  Abbildung 62), wird die größte Dehnung bei der 
Temperatur erreicht, wobei der verformungsinduzierte Martensitanteil am höchsten ist.
Einige  Ähnlichkeiten  zwischen dem thermodynamischen Diagramm in  Abbildung 57 und 
dem STU-Diagramm sind sichtbar. Z.B. korreliert der Energiebetrag Wmin mit der Auslöse-
spannung σAγ→M für die deformationsinduzierte Martensitbildung. In analoge Weise ist  der 
Energiebetrag Wγmax proportional der Zugfestigkeit des Austenits Rγm (vgl. Abbildung 57 und 
Abbildung 60). Andererseits korreliert die Fließgrenze mit dem Energiebetrag Wγf. 
Abbildung  61. Spontane, spannungs- und verformungsinduzierte Martensitanteile in Abhän-
gigkeit von der Temperatur [198] 
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Das DTU-Diagramm steht in einer direkten Beziehung zum STU-Diagramm, da für jedes 
Phasenumwandlungsfeld im STU-Diagramm ein entsprechender Umformgrad oder ein Deh-
nungswert existiert. Das DTU-Diagramm (Abbildung 62) zeigt die Gleichmaßdehnung des 
Stahls AgStahl und die Gleichmaßdehnung vom Austenit Aγg, die durch die Gleitung entsteht. 
Der Dehnungsbetrag des Austenits Δεγ sinkt kontinuierlich mit sinkender Temperatur. Aber 
die Gleichmaßdehnung des Stahls steigt im Temperaturbereich zwischen Md und  MSσ. Die 
Gleichmaßdehnung erreicht das Maximum bei der  Msσ-Temperatur, wobei der verformungs-
induzierte Martensitanteil am höchsten ist. Wenn die Martensitbildung unter der Msσ-Tempe-
ratur im elastischen Bereich, d.h. spannungsinduziert oder unter der MS-Temperatur spontan 
erfolgt, dann verringert sich die Dehnung des Stahls wieder. Der zusätzliche durch den TRIP-
Effekt  verursachte  Dehnungsbetrag  ΔεM in  Abbildung  62 ist  proportional  dem  verfor-
mungsinduzierten Martensitanteil.  Eine Folge der verformungsinduzierten Martensitbildung 
ist  die  Temperaturanomalie  der Dehnung im Stahl.  Die Dehnungsanomalie  ist  typisch für 
Stähle mit dem TRIP-Effekt. Sie startet bei der Md-Temperatur und geht über ein Maximum 
mit sinkender Temperatur. Die Dehnungsanomalie endet bei einer Temperatur oberhalb der 
MF-Temperatur, wenn die verformungsinduzierte Martensitbildung nicht mehr auftritt. Auch 
gibt  es  bei  Temperaturen  um  die  MF-Temperatur  keine  Austenitplastizität  mehr,  da  der 
Austenit  vollständig  in  den Martensit  umwandelt.  Abbildung 62 zeigt  bei  diesen  Tempe-
raturen  schematisch,  dass  die  Dehnung  des  Stahls  aufgrund  des  martensitischen  Gefüges 
geringer ist, als die Dehnung des Austenits wäre. 
Abbildung 62. Schematisches DTU-Diagramm [198] 
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7.2 Ermittlung der Keimbildungsschwelle und der mechanischen 
Energie 
Es muss eine Beziehung für die Berechnung der mechanischen Energie, die vom Austenit für 
die verformungsinduzierte Martensitbildung geliefert wird, aus der wirkenden äußeren Span-
nung gefunden werden. Als Grundlage dafür wurde die Methode von Patel und Cohen [49], 
die  im  Abschnitt  2.7 „Bestimmung  der  mechanischen  Energie  zur  Initiierung  der
Martensitbildung“ in der Literaturübersicht ausführlich dargestellt ist, angepasst. Danach kann 
die mechanische Energie für ein Umwandlungsvolumen als eine Funktion der Orientierung 
der Habitusebene (Θ ist der Winkel zwischen der Normale zur Habitusebene und der Zugpro-
benachse)  und der  äußeren  Spannung  σ bei  der  einachsigen Zugdeformation  beschrieben 
werden: 
U=0,5σ (γ0 sin 2Θ+ε0(1+cos2Θ)) (58)
γ0 und ε0 sind hier die Scher- und Normalkomponente der Umwandlungsdeformation.
Unter Berücksichtigung des oben genannten Ansatzes kann die mechanische Energie aus der 
wirkenden  Spannung  während  der  Zugdeformation  abgeleitet  werden.  Zur  Vereinfachung 
kann ein linearer Zusammenhang zwischen der vom Austenit für die Umwandlung gelieferten 
mechanischen Energie und der äußeren Spannung verwendet werden:
W=Φσ (59)
Φ ist hier ein Faktor, der die Beziehung zwischen der wirkenden Zugspannung und der me-
chanischen Umwandlungsenergie beschreibt.  Vereinfacht kann der Faktor  Φ unter Berück-
sichtigung der Gleichung (58) wie folgt ausgedruckt werden:
Φ≈a1 0,5(γ0sin 2Θ+ε0(1+cos2Θ))/ρm (60)
wo ρm die molare Dichte für die Umrechnung der Energie in einem Umwandlungsvolumen in 
die Energie pro Mol ist.  a1 ist eine materialabhängige Konstante, die alle anderen Einflüsse 
und u.a. den Skalierungsfaktor (für die Verwendung der Spannungswerte in MPa) beinhaltet. 
Scher-  und Normalkomponente  der  Umwandlungsdeformation  sowie  die  Orientierung der 
Habitusebene können nach der Theorie von  Bowles-Mackenzie [199], [200] oder  Wechsler-
Lieberman-Read [201]  berechnet  werden.  Ausgangsdaten  für  die  Berechnung  sind  die 
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Gitterparameter des Austenits und des Martensits [169]. Deren Bestimmung ist jedoch auf-
grund der Schwankung der lokalen chemischen Zusammensetzung durch die Mikroseigerun-
gen mit großer Unsicherheit verbunden. Die Terme in der Gleichung (60) bzw. der Faktor Φ 
können aber als konstant für einen Stahl betrachtet werden. Deshalb wird der Faktor Φ mit-
hilfe der experimentellen Daten der Auslösespannung und der berechneten chemischen Trieb-
kraft bei der M d
γ→α '-Temperatur ermittelt. Bei dieser Temperatur ist folgende Beziehung (vgl. 
Gleichung 55) gültig:
W min=W max
γ =ΦRm
γ  (61)
wobei Rm
γ  bekannt ist.
7.3 Bestimmung der Keimbildungsschwelle und des Faktors Φ zur 
Berechnung der mechanischen Energie und der 
Gesamttriebkraft
Die Höhe der Triebkraft, der  ΔG-Wert für die  γ→α ' -Umwandlung, wurde als eine Gibbs-
Energie-Differenz zwischen der α-(BCC)-Phase und der γ-(FCC)-Phase berechnet, wobei die 
beiden Phasen die gleiche chemische Zusammensetzung haben, da die martensitische Um-
wandlung diffusionslos verläuft. Diese chemische Zusammensetzung entspricht der mittleren 
chemischen  Zusammensetzung  der  untersuchten  Stähle.  Die  thermodynamischen  Berech-
nungen sind ausführlich im Kapitel 5 „Thermodynamische Berechnungen“ erläutert. Es muss 
auch erwähnt werden, dass die  thermodynamischen Daten für viele Komponenten nur für 
Temperaturen oberhalb der Raumtemperatur oder für noch höhere Temperaturen vorhanden 
sind.  Die Berechnungen für  tiefere  Temperaturen  erfolgen mit  extrapolierten  thermodyna-
mischen Daten. Aus diesem Grund können die berechneten Werte besonders bei Temperaturen 
unter Raumtemperatur falsch sein. Für die Verwendung in der Modellierung müssen deshalb 
die Triebkraftverläufe bzw. die  ΔG-Kurven bei tiefen Temperaturen korrigiert werden. Für 
diese Korrektur sowie für die Bestimmung der Keimbildungsschwelle und der mechanischen 
Energie  Wmin für die Auslösung der  γ→α ' -Umwandlung wurden die berechnete Triebkraft 
und die Auslösespannung der Stähle mit 6% und 9% Nickel im Temperaturbereich zwischen 
60 °C und 100 °C gegenübergestellt und anschließend eine Regressionsanalyse durchgeführt. 
Im  erwähnten  Temperaturbereich  können  die  Verläufe  der  Triebkraft  und  der 
Auslösespannung als linear und korrelierend miteinander betrachtet werden (Abbildung 63). 
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Abbildung 63. Triebkraft und Auslösespannung für die γ→α’-Umwandlung in Stählen mit 6%  
und 9% Nickel vgl. [198]
Der Faktor  Φ (siehe die Gleichung  (59)) und die Keimbildungsschwelle  ΔGK  kann anhand 
folgender Beziehung bestimmt werden:
W min=ΦσA
γ→α '=∣ΔG K−ΔGγ→α∣ (62)
Die Beziehung ist für beide Stähle gleichzeitig gültig. Unter den Annahmen, dass die Unter-
schiede in der Auslösespannung zwischen den Stählen durch die Unterschiede der chemischen 
Triebkraft verursacht werden, und dass der Nickelgehalt die Keimbildungsschwelle nicht be-
einflusst, werden die beiden Variablen Φ und ΔGK  mithilfe der Daten von zwei Stählen zu-
sammen aufgelöst.  Nach der  Regressionsanalyse wurden folgende Werte  für die  Keimbil-
dungsschwelle für die  γ→α ' -Umwandlung  ΔGK = -2060 J/mol und für  Φ= 0,4566 bei den 
Temperaturen um 60 °C ermittelt. Des Weiteren wurde die Keimbildungsschwelle  ΔGK  als 
temperaturabhängig mit der gleichen Temperaturabhängigkeit wie die Streckgrenze angenom-
men (siehe auch  Abbildung 65). In der Literatur gibt es Beispiele solcher Art [62], [150], 
[158].  Außerdem  liefert  die  Regressionsanalyse  eine  bessere  Übereinstimmung  für  die 
Modellgleichung  (Gleichung  65),  wenn  diese  temperaturabhängige  Keimbildungsschwelle 
anstatt einer konstanten Keimbildungsschwelle verwendet wird.
Danach wurde unter Berücksichtigung der Korrelation zwischen dem Triebkraftverlauf bzw. 
dem Verlauf der ΔG-Kurve und der mechanischen Energie Wmin zur Auslösung der Martensit-
bildung (siehe Gleichung (62)) die ΔG-Kurve anhand der experimentellen Daten der Auslöse-
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spannung für die Temperaturen unterhalb 50 °C korrigiert. Abbildung 64 zeigt die berechnete 
und  die  korrigierte  Triebkraft  für  die  γ→α ' -Umwandlung  in  Abhängigkeit  von  der 
Temperatur.
 
Abbildung  64. Berechnete und korrigierte ΔG-Kurve für die  γ→α ' -Umwandlung im Stahl  
16-6-6 vgl. [198]
7.4 Berechnung der mechanischen Energie und der 
Gesamttriebkraft
Der maximale α ' -Martensitanteil ist durch die maximale wirkende Gesamttriebkraft aus che-
mischer  Triebkraft  und mechanischer  Energie  festgelegt.  Aus diesem Grund muss  für  die 
Modellierung der  verformungsinduzierten  α ' -Martensitbildung die  maximale  Gesamttrieb-
kraft berechnet werden. Wie es im Abschnitt  7.1.1 „Thermodynamik der Martensitbildung“ 
dargestellt ist, wird die maximale Gesamttriebkraft als die Summe der chemischen Triebkraft 
ΔG  für die γ→α ' -Umwandlung und der maximalen mechanischen Energie W max
γ  (Gleichung 
57) berechnet. Als chemische Triebkraft wurde die korrigierte  ΔG korr-Kurve für die  γ→α ' -
Umwandlung  verwendet  (siehe  Abbildung 64).  Die  maximale  mechanische  Energie  W max
γ  
wird als die Multiplikation der Austenitfestigkeit Rm
γ  mit dem Faktor Φ (vgl. Gleichungen 59 
und  61) berechnet.  In  Abbildung 65 sind die  korrigierte  chemische Triebkraft  ΔG korr,  die 
Keimbildungsschwelle  ΔGK  und  die  maximale  Gesamttriebkraft  ΔG total für  die  γ→α ' -
Umwandlung in den Stählen mit 6% und 9% Nickel in Abhängigkeit  von der Temperatur 
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dargestellt. Die Linien der maximalen Gesamttriebkraft schneiden die Keimbildungsschwelle 
bei ca. 84 °C im Stahl 16-6-6 und bei ca. 25 °C im Stahl mit 9% Nickel, d. h. in der Nähe der  
experimentell ermittelten M d
γ→α '-Temperatur (vgl. Abb 52, 53). Dies bedeutet eine sehr gute 
Übereinstimmung  zwischen  dem  thermodynamischen  Modell  und  der  experimentell 
beobachteten maximalen verformungsinduzierten α ' -Martensitbildung in den beiden Stählen. 
Die Gesamttriebkraft des Stahls 16-6-6 erreicht höhere Werte im Vergleich zum Stahl 16-7-9, 
was  das  Erreichen  der  Keimbildungsschwellen  für  höhere  Martensitanteile  bedeutet. 
Tatsächlich wird im Stahl 16-6-6 ein höherer verformungsinduzierter Martensitanteil gebildet 
als im Stahl 16-7-9. 
 
Abbildung 65. Verläufe der chemischen Triebkraft, der Keimbildungsschwelle und der maxi-
malen Gesamttriebkraft für die γ→α ' -Umwandlung in Stählen mit 6% und 9% Nickel
Aus den Verläufen der Gesamttriebkraft für beide Stähle können unter Berücksichtigung der 
verformungsinduziert  gebildeten  Martensitanteile  die  energetischen Schwellen  für  die  Bil-
dung eines bestimmten Martensitanteils ermittelt werden. In Abbildung 66 sind die maximale 
Gesamttriebkraft  und die  energetischen Schwellen für  die  Bildung des maximalen verfor-
mungsinduzierten Martensitanteils in den untersuchten Stählen dargestellt.
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Abbildung  66.  Verläufe  der  Gesamttriebkraft,  der  Keimbildungsschwelle  und  die  
energetischen Schwellen für die Bildung von 55% und 95% Martensit jeweils im Stahl 16-7-9 
und 16-6-6 
So kann im Stahl 16-7-9 maximal eine energetische Schwelle für die Bildung von rund 55% 
Martensit erreicht werden. Im Stahl 16-6-6 kann die Gesamttriebkraft fast die 95%-Schwelle 
erreichen. Zu erwähnen ist, dass diese energetischen Schwellen temperaturabhängig sind, was 
in einigen Publikationen [62], [150], [158] berichtet wurde. D. h., bei tiefen Temperaturen 
wird mehr Energie benötigt, um eine bestimmte Martensitmenge zu bilden, wobei an dieser 
Stelle die 55%- und 95%-Schwellen nur schematisch ins Bild gelegt worden sind. Wie die 
Temperaturabhängigkeit sein kann, wird im nächsten Abschnitt nach der Regressionsanalyse 
ermittelt.
7.5 Modellierung des Martensitanteils in Abhängigkeit von der 
Gesamttriebkraft und der Temperatur
Die Entwicklung des Martensitanteils in Abhängigkeit von der Gesamttriebkraft und von der 
Temperatur ist in  Abbildung 67 dargestellt. Die Hauptaufgabe der Arbeit besteht darin, die 
Entwicklung des verformungsinduzierten α’-Martensitanteils als eine Funktion der Gesamt-
triebkraft und der Temperatur zu beschreiben. 
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Abbildung  67.  α’-Martensitanteil  der  Stähle  mit  6%  und  9%  Nickel  als  Funktion  der  
Gesamttriebkraft und der Temperatur
Für die Modellierung der  verformungsinduzierten Martensitbildung ist  in  Hinsicht auf  die 
mögliche Skalierbarkeit der Modelle die Verwendung von dimensionslosen Variablen ratsam. 
Deshalb wurde die relative maximale Gesamttriebkraft eingeführt:
δG total=
ΔGtotal−ΔGK
ΔGK
 (63)
Die Größe δGtotal  bedeutet einen relativen Überschuss der Gesamttriebkraft bezogen auf die 
Keimbildungsschwelle.  Da  die  Keimbildungsschwelle  und  die  maximale  Gesamttriebkraft 
temperaturabhängige Größen sind, ist die relative Gesamttriebkraft auch temperaturabhängig.
Es wurde auch die relative auf Md bezogene Temperatur verwendet:
τ= T
M d
 (64)
wobei hier die Temperaturen in K verwendet werden. 
Abbildung 68 zeigt die Verläufe der relativen Triebkraft für die Stähle mit 6% und 9% Nickel 
in Abhängigkeit von der Temperatur und die Achsen der relativen Temperaturen für die unter-
suchten Stähle, da die relative Temperatur auf die jeweilige Md-Temperatur skaliert wird.
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Abbildung 68. Relative maximale Gesamttriebkraft für die α’-Martensitbildung in Stählen mit  
6% und 9  % Nickel  in  Abhängigkeit  von der  Temperatur  sowie  die  Skalen  der  relativen  
Temperatur
Die Datenanalyse zeigt, dass der Martensitanteil sich gut mit einer Wachstumsfunktion bzw. 
mit einer Funktion des JMAK-Funktiontyps (vgl. Abbildung 67) beschreiben lässt:
V α '=1−exp(−k ((b+c τ)×δG total)
n) (65)
wo δGtotal  und τ die relative Gesamttriebkraft und die relative Temperatur und b, c, k, n Kons-
tanten sind. Dabei stellt der Term (b+c τ)×δGtotal die temperaturkorrigierte relative Gesamt-
triebkraft dar. Bei einer positiven Konstante c bedeutet es, dass mit sinkender Temperatur eine 
größere Triebkraft notwendig ist, um einen bestimmten Martensitanteil zu bilden, was durch 
die Behinderung von jeglichen Scherdeformationen und folglich auch von der Martensitbil-
dung bei sinkender Temperatur erklärt werden kann.
Nach der Regressionsanalyse wurden folgende Werte für die Konstanten b, c, k, n (Tabelle 7) 
bestimmt:
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Tabelle 7. Funktionskonstanten für die untersuchten Stähle
Konstante b c k n
Stahl 16-6-6 4,26 3,63 1,87 1,19
Stahl 16-7-9 8,30 2,26 5,27 5,57
Die ermittelte Funktion des Martensitanteils in Abhängigkeit von der relativen Triebkraft und 
der Temperatur zeigt eine gute Übereinstimmung. In Abbildungen  69 und  70 sind die nach 
den ermittelten Modellen berechneten und die gemessenen Martensitanteile in Abhängigkeit 
von der Temperatur jeweils für den Stahl 16-6-6 und für 16-7-9 dargestellt. Es ist eine gute 
Übereinstimmung zwischen den gemessenen Werten und den Modellwerten in beiden Stählen 
zu verzeichnen. 
 
Abbildung  69. Berechnete und gemessene Martensitanteile bei Gleichmaßdehnung im Stahl  
16-6-6 in Abhängigkeit von der Temperatur
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Abbildung  70. Berechnete und gemessene Martensitanteile bei Gleichmaßdehnung im Stahl  
16-7-9 in Abhängigkeit von der Temperatur
In  Abbildung 71 sind die berechneten Werte des Martensitanteils  den gemessenen Werten 
gegenübergestellt.  Der Korrelationskoeffizient zwischen den Werten beträgt für die beiden 
untersuchten Stähle rund 0,99, was eine sehr gute Übereinstimmung bedeutet.
 
Abbildung  71.  Gegenüberstellung der  nach dem Modell  berechneten und der  gemessenen  
Martensitanteile für die untersuchten Stähle
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7.6 Berechnung der Zugfestigkeit der Stähle 
Die Zugfestigkeit der Stähle kann aus der Austenitfestigkeit und der Martensitfestigkeit mit 
Berücksichtigung der jeweiligen Anteile nach der Mischungsregel in Abhängigkeit der Tem-
peratur berechnet werden. Der Temperaturverlauf der Martensitfestigkeit ist nicht direkt be-
kannt. Da der Verläufe der Austenitfestigkeit und der Stahlfestigkeit in Abhängigkeit von der 
Temperatur während der Entwicklung der STU-Diagramme ermittelt wurden und die Phasen-
anteile vom Austenit und vom Martensit nach der Deformation bei verschiedenen Temperatu-
ren bekannt sind, kann die Martensitfestigkeit im einfachsten Fall als eine exponentielle Funk-
tion der  Temperatur  anhand einer  einfachen Mischungsregel  zurückgerechnet  werden. Die 
Vorgehensweise  dabei  ist  so,  dass  die  Martensitfestigkeit  zuerst  als  eine  exponentielle 
Funktion der Temperatur geschätzt wird:
Rm
M=a×exp(−Tb ) (66)
Dann werden die Konstanten a und b solange angepasst,  bis die nach der Mischungsregel 
berechnete Stahlfestigkeit mit der gemessenen am besten übereinstimmt, was im gesamten 
betrachteten Temperaturbereich gelten soll:
Rm
M×V M+Rm
γ×V γ=Rm(ber )→Rm (67)
Abbildungen 72 und 73 zeigen die Verläufe der Austenitfestigkeit Rm
γ  und der Stahlfestigkeit 
Rm und der berechneten Stahl- Rm(ber ) und Martensitfestigkeit Rm(ber )
M  in Abhängigkeit von der 
Temperatur für die Stähle mit 6 und 9% Nickel. Die Verläufe sind für die Temperaturen unter-
halb der Md-Temperatur dargestellt, d. h. im Temperaturbereich der verformungsinduzierten 
Martensitbildung. Bei der Martensitfestigkeit ist die zurückgerechnete Funktion angegeben. 
Die Regressionsanalyse wurde zuerst für den Stahl 16-6-6 durchgeführt und die Funktion für 
die Beschreibung der Martensitfestigkeit bestimmt. Danach wurde die Stahlfestigkeit anhand 
der Mischungsregel für den Stahl 16-7-9 mit dieser Martensitfestigkeit berechnet.
Die berechneten Festigkeitswerte stimmen bei tieferen Temperaturen sehr gut mit der gemes-
senen Festigkeit im Stahl mit 6% Ni überein. Bei den Temperaturen höher als 30 °C liegt die 
gemessene Festigkeit des Stahls 16-6-6 deutlich höher als die nach der Mischungsregel ent-
sprechend den Phasenanteilen berechnete Festigkeit. D.h., die Verfestigungswirkung der Mar-
tensitphase genügt nicht, um die resultierende Festigkeit bzw. die Verfestigung des Stahls zu 
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erreichen.  Offensichtlich sind hier  die  Verfestigungswirkung der  Zwillingsbildung und die 
Verfestigung infolge der Gefügeverfeinerung durch die geringen Martensitanteile wirksam.
 
Abbildung  72. Festigkeit des Austenits  Rm
γ ,  Zugfestigkeit des Stahls 16-6-6  Rm,  berechnete 
Stahl- Rm(ber ) und MartensitfestigkeitRm(ber )
M  in Abhängigkeit von der Temperatur
 
Abbildung  73. Festigkeit des Austenits  Rm
γ ,  Zugfestigkeit des Stahls 16-7-9  Rm,  berechnete 
Stahl-  Rm(ber ) und  Martensitfestigkeit  Rm(ber )
M  in  Abhängigkeit  von  der  Temperatur,  
Martensitfestigkeit vom Stahl 16-6-6
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Die Phasenverfestigung sinkt mit steigender Temperatur entsprechend dem sinkenden verfor-
mungsinduzierten α’-Martensitanteil und verschwindet ganz bei der Md-Temperatur. Der Be-
trag der nicht martensitischen Verfestigung ist in den Abbildungen mit einer grauen schraf-
fierten Fläche dargestellt. Im Stahl 16-7-9 liegt die berechnete Festigkeit bei allen Temperatu-
ren unterhalb der gemessenen Stahlfestigkeit (Abbildung 73). Dies kann durch den niedrige-
ren verformungsinduzierten Martensitanteil,  der in dem Stahl maximal rund 55% erreicht, 
erklärt werden. So sind die verformungsinduzierte Zwillingsbildung sowie die Verfestigung 
durch die intensive Gleitbandbildung ständig präsent und trägt zur resultierenden Stahlfestig-
keit einen merkbaren Beitrag bei. Nur im Temperaturbereich zwischen -40 °C und -90 °C 
kommt die berechnete Festigkeit ganz nah an die gemessene. In diesem Temperaturbereich 
liegt die Auslösespannung für die α’-Martensitbildung am tiefsten und die verformungsindu-
zierte Martensitbildung ist am stärksten ausgeprägt (siehe STU-Diagramm für Stahl 16-7-9, 
Abbildung 52).
7.7 Zusätzliche Dehnung infolge der verformungsinduzierten 
Martensitbildung
Für die Modellierung der Dehnung wird die zusätzliche Dehnung pro gebildeten Martensitan-
teil in Abhängigkeit vom verformungsinduzierten Martensitanteil betrachtet. Nach Weiß [202] 
bringen  die  zuerst  gebildeten  Anteile  des  verformungsinduzierten  Martensits  eine  höhere 
zusätzliche Dehnung als die später gebildeten, da die Umwandlung zuerst in den günstig zur 
Belastung gerichteten Gleitebenen, ungehindert stattfindet, was sich in der großen Dehnung 
äußert.  Nachfolgend  bildet  sich  der  Martensit  auf  den  ungünstigeren  kristallografischen 
Ebenen und wird u. a. durch den zuerst gebildeten Martensit gehindert. Die Formänderung 
bzw. die Dehnung ist in diesem Fall geringer. Im Stahl 16-6-6 findet eine isotherme Marten-
sitbildung statt, bzw. die Bereiche mit einer niedrigeren Austenitstabilität und mit der Neigung 
zur isothermen Umwandlung können durch die Belastung spannungsinduziert  umwandeln. 
Das  bringt  eine  vernachlässigbar  kleine  zusätzliche  Dehnung,  und  die  günstigsten  Um-
wandlungsebenen werden „verbraucht“. Damit kann man die Unterschiede in den Stählen er-
klären. Es wird deshalb versucht, dieses Phänomen und die umwandlungsinduzierte Dehnung 
mit einem Modell zu beschreiben.
Die umwandlungsinduzierte  Dehnungsrate  (zusätzliche Dehnung pro gebildeten Martensit-
anteil) kann in Abhängigkeit vom Martensitanteil mit einer Hill-Funktion dargestellt werden. 
Dabei beginnt die Dehnungsrate mit einem hohen Wert (Start) zum Beginn und sinkt dann in 
einem hyperbolischen Verlauf während der Umwandlung (Abbildung 74). 
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Abbildung  74. Umwandlungsinduzierte Dehnungsrate in Abhängigkeit vom gebildeten Mar-
tensitanteil; zusätzliche verformungsinduzierte Dehnung (Δεα ') als Integral der Dehnungs-
rate über dem Martensitanteil mit Berücksichtigung des Spontan- oder spannungsinduzierten  
Martensits (Offset), schematisch
Die zusätzliche verformungsinduzierte Dehnung Δεα ' , die bei der Bildung von V α '
*  Martensit 
entsteht, kann mit folgender Beziehung beschrieben werden:
Δεα '= ∫
Offset
Vα '
*
Start⋅( KK+V α ' )d V α '  (68)
wo K eine Konstante, der Term Start⋅K /(K +V α ') die umwandlungsinduzierte Dehnungsrate 
(TRIP-Rate) und  Offset der Anteil des Spontan- oder spannungsinduzierten Martensits sind 
(vgl. Abbildung 74). Dabei ist Offset = 0 für den Stahl 16-7-9 und Offset = 0,05 (geschätzter 
Wert, vgl.  6.1.2 Spontane Martensitumwandlungen) für den Stahl 16-6-6. Nach der Regres-
sionsanalyse wurden folgende Werte ermittelt:  Start = 0,227,  K = 0,731. Ein Vergleich der 
experimentell  ermittelten und der nach dem obigen Modell  berechneten verformungsindu-
zierten Plastizität ist in Abbildung 75 dargestellt. Es ist zu verzeichnen, dass mit dem Modell 
das unterschiedliche Niveau der Dehnung in den beiden Stählen abgebildet werden kann.
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Abbildung 75. Zusätzliche Dehnung infolge der verformungsinduzierten α’-Martensitbildung 
in  Abhängigkeit  vom  Martensitanteil  in  den  Stählen  16-6-6  und  16-7-9,  Vergleich  von  
Modell- und experimentellen Werten 
7.8 Modellierungsproblematik mit dem Martensit oder mit einer 
festen Phase im Ausgangszustand
Der Stahl 16-7-3 hat im Ausgangszustand bei Raumtemperatur ca. 20 % Martensit.  Es ist 
bekannt, dass in einem Zweiphasengemisch die Spannungsverteilung bei der Belastung bzw. 
der Deformation nicht gleichmäßig ist. Die Phase, die eine höhere Festigkeit hat, wird stärker 
belasten. In diesem Fall ist es ohne Weiteres nicht möglich, eindeutig die Spannungsvertei-
lung analytisch vorauszubestimmen, da die Spannungsverteilung von dem Anteil der festen 
Phase und von deren Verteilung abhängt.  Abbildung 76 zeigt die Ergebnisse[203] einer bei-
spielhaften  Berechnung  zum  Verformungsverhalten  eines  Modellvolumens,  das  aus  dem 
Austenit und einem Martensitteilchen mit dem Volumenanteil von 8% besteht. 
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 b)  
Abbildung 76. Spannungsverteilung in der austenitischen Matrix und im Martensitteilchen bei  
einer Dehnung von 5% a) und Verläufe der mittleren Mises-Vergleichsspannung im Martensit  
(α) und im Austenit (γ) und der äußeren Spannung b), Martensitanteil 8% [203]
Abbildung 76 a)  zeigt  ein erhöhtes  Spannungsniveau im Martensitbereich und verringerte 
Spannungen in der  austenitischen Matrix.  Abbildung 76 b)  verdeutlicht  diese Zusammen-
hänge. So verläuft die mittlere Mises-Vergleichsspannung im Martensitteilchen bei der Defor-
mation des Modellvolumens wesentlich höher als die angelegte äußere Spannung. Die Span-
nungen im Austenit sind dagegen niedriger als die äußere Zugspannung. Die verformungs-
induzierte Martensitumwandlung wird in diesem Fall erst ausgelöst, wenn die thermodyna-
misch definierte Auslösespannung in der Austenitmatrix erreicht wird. Die äußere Spannung 
ist  in  diesem  Moment  höher  als  die  Auslösespannung  im  Austenit.  Da  die  Spannungs-
verteilung vom Anteil, von der Form, der Verteilung der hochfesten Phase in der umwand-
lungsfähigen Matrix und darüber hinaus mit deren mikromechanischen Verfestigungswirkung 
abhängt, kann die genaue Spannung im Austenit nur durch aufwendige FEM-Simulationen 
bestimmt werden. Dabei kann die mikromechanische Verfestigungswirkung nur schwer bei 
FEM-Simulationen  berücksichtigt  werde.  Aus  diesem Grund wurde  die  Modellierung  des 
Stahls 16-7-3 nicht weiter verfolgt. Der thermodynamisch-mechanische Ansatz wurde nur an 
den  Stählen  mit  6%  und  mit  9%  überprüft  und  nachgewiesen,  da  die  Stähle  als  voll 
austenitisch betrachtet und eine eindeutige Beziehung zwischen der äußeren Spannung und 
der  zusätzlichen  mechanischen  Energie  für  die  Auslösung  der  verformungsinduzierten 
Martensitbildung hergestellt werden können. 
115
Einfluss der Mikroseigerungen im Gusszustand
8 Einfluss der Mikroseigerungen im Gusszustand
8.1 Ziel
Die chemische Triebkraft und die Stapelfehlerenergie sind die wesentlichen Einflussgrößen, 
die die Martensit-  und Zwillingsbildung beeinflussen.  Die Triebkraft und die Stapelfehler-
energie  hängen unmittelbar  von der  chemischen Zusammensetzung  des  Austenits  ab.  Die 
lokale chemische Zusammensetzung ist im Gusszustand nicht konstant im gesamten Volumen. 
So sind die Dendriten in Folge der Seigerungen mit ferritstabilisierenden Elementen angerei-
chert, während der interdendritische Raum mit den austenitaffinen Elementen angereichert ist. 
Durch diese Änderungen in der chemischen Zusammensetzung unterscheiden sich die Berei-
che bezüglich der Triebkraft und der Stapelfehlerenergie und zeigen ein entsprechend unter-
schiedliches Umwandlungsverhalten. Damit verbunden sind unterschiedliche Gefügebildun-
gen, die die mechanische Eigenschaften beeinflussen. Das Ziel der im Folgenden dargestellten 
Untersuchung ist, den Einfluss der lokal unterschiedlichen chemischen Zusammensetzung auf 
den TRIP- und TWIP-Effekt festzustellen.  Zu diesem Zweck sind drei Versuchsschmelzen 
hergestellt  worden.  Der  Einfluss  der  chemischen  Zusammensetzung  wurde  dann  anhand 
unterschiedlicher Versuche analysiert. 
8.2 Festlegung der chemischen Zusammensetzung der 
Versuchsschmelzen
Die Grundlage für die Untersuchung ist ein Mikrosondenscan eines Gussstückes. Abbildung
77 zeigt die relativen Elementenverteilungen von Cr,  Mn, Ni, Si.  Die relative Elementen-
verteilung wurde als Verhältnis der lokalen Elementkonzentration zu der mittleren Element-
konzentration über den ganzen Scan berechnet. Der Mikrosondenscan besteht aus 400 Punk-
ten mit einem Rasterabstand von 20 µm. So ergibt sich eine Länge von 8000 µm. Abbildung
77 verdeutlicht die relativ starke Schwankung der chemischen Zusammensetzung infolge der 
Seigerungen.
Im nächsten Schritt wurde die chemische Triebkraft für alle Punkte des Mikrosondenscans be-
rechnet. Dabei wurden die relativen Elementkonzentrationen in absolute Werte umgerechnet 
und in den thermodynamischen Berechnungen verwendet. Abbildung 78 zeigt die berechnete 
chemische Triebkraft der γ→α Umwandlung für alle Mikrosondenscan-Punkte in Abhängig-
keit von der Temperatur. Die berechneten Triebkräfte waren die Grundlage für die Festlegung 
der chemischen Zusammensetzung.
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Abbildung 77. Relative Elementenverteilung in einem Mikrosondenscan aus Daten von [53] 
 
Abbildung 78. Chemische Triebkraft für die γ→α Umwandlung als Funktion der Temperatur  
für 400 Mikrosondenpunkte  
Der Versuchsstahl H (hohe Stabilität) wurde definiert als die mittlere chemische Zusammen-
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setzung der 24 stabilsten Punkte des Mikrosondenscans. Die Punkte haben eine erhöhte Aus-
tenitstabilität, die kleinste Triebkraft für die γ→α Umwandlung bzw. den kleinsten absoluten 
Wert  von  ΔG.  Der Stahl  M entspricht  der  mittleren  Stahlzusammensetzung.  Der  Stahl  N 
wurde aus den 24 Punkten mit der niedrigsten Stabilität definiert. Das Histogramm der Trieb-
kraft bei 50 °C in Abbildung 79 illustriert die beschriebene Vorgehensweise.
 
Abbildung  79. Triebkraftverteilung bei 50 °C für 400 Mikrosondenpunkte mit gekennzeich-
neten Bereichen für die Definition der Zusammensetzung der Stähle N und H
Der Gehalt der Elemente Cr, Mn, Ni, Si wurde aus den Daten des Mikrosondenscans ermittelt. 
Der Gehalt an C und N wurde für die Stähle H und N abgeschätzt. Dabei wurde die Konzen-
tration dieser Elemente für die Stähle H und N mit Berücksichtigung der Schmelztoleranzen 
entsprechend erhöht oder verringert. Die chemische Zusammensetzung der Stähle nach dem 
Erschmelzen ist in der Tabelle 8 dargestellt.
Tabelle 8: Schmelzanalyse der Versuchsstähle [Gew.%]
Bezeichnung Cr Mn Ni Si C N
Stahl H 16,1 7,64 6,61 1,23 0,045 0,0199
Stahl M 16,4 7,08 5,92 1,09 0,036 0,014
Stahl N 16,7 6,59 4,77 0,969 0,024 0,0118
Für die drei erschmolzenen Stähle wurden die chemischen Triebkräfte für die γ→α Umwand-
lung berechnet. Abbildung 80 zeigt die Verläufe der Triebkraft in Abhängigkeit von der Tem-
peratur. Daraus sind deutliche Unterschiede in der Austenitstabilität in Folge der Änderung 
der chemischen Zusammensetzung zu erkennen. So liegen die T0-Temperaturen für die γ→α-
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Umwandlung bei 390 °C, 425 °C und 470 °C in den Stählen H, M und N. Die steigende T 0-
Temperatur bedeutet eine sinkende Austenitstabilität. Da die thermodynamischen Berechnun-
gen deutliche Unterschiede in der Triebkraft zeigen, sind auch Unterschiede im deformations-
induzierten Umwandlungsverhalten und in den resultierenden mechanischen Eigenschaften zu 
erwarten. 
 
Abbildung 80. Triebkraft der γ→α Umwandlung für drei Versuchsstähle 
8.3 Homogenisierung und Probenvorbereitung
Die Stähle wurden in einem Vakuumofen erschmolzen und in konische Kokillen abgegossen. 
Die Kokille hat am schmaleren Ende einen Durchmesser von 55 mm und am dickeren Ende 
von 65 mm. Die Blöcke wurden auf einen quadratischen Querschnitt von 45x45 mm2 vorge-
walzt. Danach wurden die Blöcke zur Vermeidung der Entkohlung und Zunderbildung bzw. 
des  Abbrands  von  Legierungselementen  in  Quarzglasrohre  unter  Vakuum luftdicht  einge-
schweißt und geglüht. Die Homogenisierungsglühung fand 48 Stunden bei 1150 °C statt. Als 
nächstes erfolgten das Walzen auf Rund 10 mm und die mechanische Probenfertigung. Die 
gefertigten Zugproben wurden vor den Zugversuchen zur Eliminierung des mechanischindu-
zierten  Martensits  und  zur  weiteren  Homogenisierung  2  Stunden  bei  1050  °C  in  einem 
Vakuumwärmebehandlungsofen geglüht und anschließend mit dem Stickstoffstrom von 5 bar 
abgeschreckt. 
Abbildung 81 zeigt das Ausgangsgefüge der Stähle vor den Zugversuchen. Stähle H und M 
weisen ein vollaustenitisches Gefüge auf. Dagegen zeigt der Stahl N einen geringen Anteil an 
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Martensit, der sich durch die metallografische Präparation oder spontan gebildet hat. 
a)  b)  
c)  
Abbildung 81. Ausgangsgefüge vor den Zugversuchen: Stähle H - a), M – b) und N – c) [204]
8.4 Mikrosondenuntersuchungen
Für den Stahl M wurden zusätzlich Mikrosondenuntersuchungen durchgeführt. Die Untersu-
chungen sollten beispielhaft  die Wirksamkeit der Glühung und des Walzens bezüglich der 
Homogenisierung bestätigen. Dafür wurden mittels der Mikrosonde die Proben des Gusszu-
stands, die Proben nach der 48-stündigen Homogenisierungsglühung und der Zustand vor den 
Zugversuchen untersucht. Der Mikrosondenscan besteht wie auch bei den Voruntersuchungen 
zur Festlegung der chemischen Zusammensetzung aus 400 Punkten mit einem Rasterabstand 
von 20 µm. Abbildung 82 zeigt die Verteilung von Cr, Mn, Ni und Si entlang der gescannten 
Linie.  Dabei ist  eine deutliche Homogenisierung schon nach der Glühung zu verzeichnen 
(siehe Abbildung 82 b)). Abbildung 82 c) zeigt eine weitere Homogenisierung, besonders die 
Nickelverteilung wurde noch gleichmäßiger im Vergleich zum Zustand nach der Glühung. Die 
Peaks in  Abbildungen  82 b)  und c)  sind auf nichtmetallische Einschlüsse oder  auf  Poren 
zurückzuführen.
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a)  b)  
c)  
Abbildung 82. Verteilung der Elemente a) im Gusszustand, b) nach Homogenisierung und c)  
gewalzt und geglüht vor den Zugversuchen, Stahl M
8.5 Dilatometermessungen
Für die Ermittlung der MS-Tempratur wurden Dilatometerversuche entsprechend Abschnitt 
4.2.2 „Dilatometerversuche“ durchgeführt. Die Abbildungen 83 a) bis 83 c) zeigen die Dilato-
meterabkühlkurven der Stähle H, M und N. Aus den Kurven ist zu erkennen, dass es bei den 
Stählen keine MS-Temperatur gibt. 
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a)  
b)  
c)  
Abbildung 83. Dilatometerabkühlkurven der Stähle H – a), M – b) und N – c) [204]
Da der Stahl N im Ausgangszustand bei Raumtemperatur einen geringen  α'-Martensitanteil 
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von 2-3% enthält, aber keine MS-Temperatur in der Dilatometerabkühlkurve aufweist, musste 
überprüft werden, ob in dem Stahl eine isotherme Martensitbildung in der Nähe von Raum-
temperatur auftritt.  Zu diesem Zweck wurden isothermische Dilatometerversuche durchge-
führt.  Die  Abbildung  84 zeigt  eine  Dilatometerkurve  beim isothermischen  Halten  von  3 
Stunden bei 30 °C. Die Probe wurde vorher auf die Temperatur von 1050 °C erwärmt, 30 Mi-
nuten gehalten und dann mit einer Geschwindigkeit von 30 K/s auf die Versuchstemperatur 
abgeschreckt. Da eine Dilatation während des isothermischen Dilatometerversuches zu ver-
zeichnen ist, ist der Nachweis einer isothermen Martensitbildung bestätigt. Dies erklärt auch 
den geringen Martensitanteil im Ausgangszustand. 
 
Abbildung 84: Dilatometerkurve beim isothermischen Halten, 3 Stunden bei 30° C, Stahl N  
[204]  
8.6 Zugversuche 
Für die Untersuchung der mechanischen Eigenschaften und des deformationsinduzierten Um-
wandlungsverhaltens  wurden Zugversuche bei  unterschiedlichen Temperaturen  im Bereich 
von -60 °C bis 250 °C mit einer anfänglichen Verformungsgeschwindigkeit von ca. 4x10-4 s-1 
durchgeführt.  Die  aufgenommenen  Spannungs-Dehnungs-Kurven  wurden  in  Fließkurven 
umgerechnet. Die Abbildungen 85 bis 87 zeigen die Fließkurven der untersuchten Stähle bei 
verschiedenen Temperaturen. 
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Abbildung 85. Fließkurven des Stahls H bei verschiedenen Temperaturen
 
Abbildung 86. Fließkurven des Stahls M bei verschiedenen Temperaturen
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Abbildung 87. Fließkurven des Stahls N bei verschiedenen Temperaturen
Der Fließkurvenvergleich der drei Versuchsstähle zeigt, dass mit der sinkenden Austenitstabi-
lität das Niveau der Gleichmaßdehnung sinkt, und die Festigkeit steigt. Die Fließkurven aller 
3 Stähle zeigen prinzipiell ähnliche Kurvenverläufe. Mit fallender Temperatur steigen die Fes-
tigkeiten kontinuierlich. Die Gleichmaßdehnung steigt zunächst, geht über ein Maximum und 
fällt wieder. Bei näherer Betrachtung werden jedoch Unterschiede sichtbar. Die größten Un-
terschiede sowohl in der Festigkeit als auch im Verlauf der Fließkurven sind bei der Tempera-
tur von 60 °C zu verzeichnen (Abbildung 88).
 
Abbildung 88. Vergleich der Fließkurven bei 60 °C
Während die Fließkurve des Stahls H eine kontinuierlich steigende Fließspannung aufweist, 
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hat die Fließkurve des Stahls M Wendepunkte im Verfestigungsverlauf.  Die Wendepunkte 
sind noch stärker beim Stahl N ausgeprägt, was typisch für die verformungsinduzierte α'-Mar-
tensitbildung ist. Die Fließkurven des Stahls N haben bei 60 °C charakteristische „Zacken“. 
Dieses Phänomen ist auf die dynamische Reckalterung bzw. auf den Portevin-Le Chatelier-
Effekt  zurückzuführen  [35],  [192].  Im Versuchsstahl  N tritt  die  dynamische  Reckalterung 
offensichtlich durch eine geringe Menge von 2-3% des isothermen Martensits im Ausgangs-
zustand, infolge der Behinderung von Versetzungsbewegung an den Phasengrenzen zwischen 
Martensit und Austenit auf. 
8.7 α'-Martensitanteil
Der α'-Martensitanteil wurde an Zugproben ermittelt,  die bis zur Gleichmaßdehnung bean-
sprucht wurden. Bei diesem α'-Martensitanteil handelt es sich um den maximal sich bildenden 
α'-Martensitanteil nach einachsiger Beanspruchung. Die Messung des Martensitanteils erfolg-
te mittels der magnetischen Waage. Der Martensitanteil nach der Deformation ist in Abhän-
gigkeit von der Temperatur für die untersuchten Stähle in Abbildung 89 dargestellt.
 
Abbildung 89. α'-Martensitanteil nach maximaler einachsiger Beanspruchung in den Stählen  
H, M und N
Der Martensitanteil weist einen sigmoidalen Verlauf in Abhängigkeit von der Temperatur auf. 
Aus der Abbildung 89 können die Md-Temperaturen ermittelt werden. Das sind die Tempera-
turen, wo im Kurvenverlauf der Anstieg des α'-Martensitanteils bei sinkender Temperatur be-
ginnt. Die Md-Temperaturen liegen in den Stählen H, M und N ungefähr bei 70 °C, 90 °C und 
bei ca. 110 °C. Es ist zu sehen, dass die Md-Temperaturen und der Martensitanteil mit steigen-
der Austenitstabilität sinken. Die  Abbildung 89 erklärt auch die großen Unterschiede zwi-
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schen den Fließkurven bei 60 °C (Abbildung 88). Bei dieser Temperatur unterscheidet sich 
der verformungsinduzierte Martensitanteil bzw. die verformungsinduzierte Martensitbildung 
in den Stählen am höchsten. Das verursacht auch den großen Unterschied im Fließkurvenver-
lauf. 
8.8 Gefügeuntersuchung
Zur weiteren Gefügeuntersuchung wurden die Proben aus dem Bereich der Gleichmaßdeh-
nung lichtmikroskopisch untersucht. Abbildungen 90 bis 92 zeigen das Gefüge des Stahls H 
nach der Deformation beispielhaft bei 0 °C, 20 °C und 60 °C. Das Gefüge bei 60 °C ist ein 
stark  verformter  Restaustenit  mit  den  Deformationsbändern  und  verformungsinduzierten 
Zwillingen (was durch EBSD-Untersuchungen ersichtlich wird.). Das Gefüge bei 20 °C zeigt 
den verformungsinduzierten α'-Martensit, der sich innerhalb der Deformationsbänder gebildet 
hat. Die Bilder bestätigen qualitativ den steigenden α'-Martensitanteil bei sinkender Tempera-
tur. Die Messungen mit der magnetischen Waage weisen einen Martensitanteil von ca. 45 % 
und 65 % jeweils bei der Verformungstemperatur von 20 °C und 0 °C auf. Die Abbildung 92 
zeigt das Gefüge nach der Deformation bei 200 °C auf. Das Gefüge zeigt einen stark verform-
ten Austenit mit feinen Deformationsbändern. 
 
Abbildung 90. Gefüge des Stahls H nach der Deformation bei 0 °C [204]
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Abbildung 91. Gefüge des Stahls H nach der Deformation bei 20 °C [204]
 
Abbildung 92. Gefüge des Stahls H nach der Deformation bei 60 °C [204]
 
Abbildung 93. Gefüge des Stahls H nach der Deformation bei 200 °C [204]
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Im Gegensatz zum Stahl H zeigt das Gefüge des Stahls M schon bei 60° C Bereiche mit dem 
verformungsinduzierten Martensit innerhalb der Deformationsbänder, wie aus der Abbildung 
94 zu sehen ist.  Der Martensitanteil  steigt mit  sinkender Temperatur,  wie z. B. bei 20 °C 
(siehe Abbildung 95). Es sind nur wenige Bereiche mit Restaustenit zu sehen. Abbildung 96 
zeigt das Gefüge mit 85 % verformungsinduzierten Martensitanteil nach der Verformung bei 
-40 °C.
 
Abbildung 94. Gefüge des Stahls M nach der Deformation bei 60 °C [204]
 
Abbildung 95. Gefüge des Stahls M nach der Deformation bei 20 °C [204]
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Abbildung 96. Gefüge des Stahls M nach der Deformation bei -40 °C [204]
Das Gefüge des Stahls N zeigt weiteren Anstieg des verformungsinduzierten Martensitanteils 
bei 60 °C (siehe Abbildung 97). Bei der Umformtemperatur von 20 °C und tiefer scheint das 
Gefüge vollständig aus dem verformungsinduzierten Martensit zu bestehen, wie aus den Ab-
bildungen 98 und 99 zu sehen ist. Mit der magnetischen Waage wurde der Martensitanteil von 
85 % bei 20°C gemessen.
 
Abbildung 97. Gefüge des Stahls N nach der Deformation bei 60 °C [204]
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Abbildung 98. Gefüge des Stahls N nach der Deformation bei 20 °C [204]
 
Abbildung 99. Gefüge des Stahls N nach der Deformation bei -40 °C [204]
Da es lichtmikroskopisch praktisch nicht möglich ist, Deformationsbänder, verformungsindu-
zierte  Zwillinge und  ε-Martensit  zu unterscheiden,  wurden die EBSD-Untersuchungen am 
REM durchgeführt. Es wurden die Phasenzusammensetzungen des Gefüges besonders nach 
der Umformung bei höheren Temperaturen bestimmt , wo noch kein verformungsinduzierter 
Martensit auftritt. Die EBSD-Untersuchungen haben gezeigt, dass es sich bei höheren Tempe-
raturen, oberhalb 100 °C bei allen drei Stählen immer um die verformungsinduzierten Zwil-
linge handelt (z. B. siehe Abbildung 100). Um zu klären, ob die Zwillingsbildung bei tieferen 
Temperaturen  durch  die  ε-Martensitbildung  ersetzt  wird,  wurden  gestoppte  Zugversuche 
durchgeführt. Dabei wurden die Zugversuche bei den Spannungen abgebrochen, die unter der 
Auslösespannung für die verformungsinduzierte α'-Martensitbildung liegen. Die Mikrostruk-
turuntersuchungen  haben  gezeigt,  dass  auch  bei  tieferen  Temperaturen  die  verformungs-
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induzierte  Zwillingsbildung  auftritt.  Die  Zwillingsbildung  wird  dann  mit  der  steigenden 
Belastung mit der verformungsinduzierten α'-Martensitbildung überlagert. 
 
Abbildung  100. Stahl M, Zugbelastung von 600 MPa bei 100 °C; a) REM-Abbildung der  
innerhalb  von Zwillingsbändern  gebildeten  α’-Martensitbereiche,  b)  EBSD-Phasendarstel-
lung:  grau  –  Austenit,  blau  –  α’-Martensit,  rot  –  Zwillingsgrenzen,  c)  Darstellung  der  
Austenitorientierung
8.9 STU- und DTU-Diagramme 
Alle nach den verschiedenen Untersuchungen gewonnenen Kenntnisse über die verformungs-
induzierten Prozesse in Stählen H, M und N wurden in Abhängigkeit von der Temperatur in 
STU- und DTU-Diagrammen zusammengefasst.  Die Abbildungen  101 bis  106 stellen die 
STU- und DTU jeweils für die drei Stähle dar. Das STU-Diagramm des Stahls H (Abbildung
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101) zeigt die Zugfestigkeit des Stahls und des Austenits, die Fließgrenze des Stahls und die 
Auslösespannungen  für  die  verformungsinduzierten  Zwillings-  und  α'-Martensitbildung  in 
Abhängigkeit von der Temperatur. Die Schnittpunkte der Kurve für die Auslösespannung der 
α'-Martensitbildung mit der Zugfestigkeit des Stahls definieren die M d
γ+Tw→α ' - und M d
γ→α ' -
Temperaturen. Die Temperaturen liegen jeweils bei ca. 70 °C und 50 °C. Aus den STU-Dia-
gramm für den Stahl M in Abbildung 102 ist zu sehen, dass der Bereich der verformungsindu-
zierten α'-Martensitbildung sich im Vergleich mit dem Stahl H zu höheren Temperaturen ver-
schoben hat. So liegen die M d
γ+Tw→α ' - und M d
γ→α ' -Temperaturen im Stahl M bei rund 80 °C 
und 90 °C. Dies ist auf die geringere Austenitstabilität des Stahls M im Vergleich zum Stahl H 
zurückzuführen. Beim Stahl N verschieben sich die  M d
γ+Tw→α ' - und  M d
γ→α ' -Temperaturen 
durch weiter sinkende Austenitstabilität jeweils auf ca, 100 °C und 110 °C (Abbildung 103). 
 
Abbildung 101. STU-Diagramm Stahl H
 
Abbildung 102. STU-Diagramm Stahl M
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Abbildung 103. STU-Diagramm Stahl N
Abbildung 104 zeigt das DTU-Diagramm des Stahls H. Im DTU-Diagramm sind die Gleich-
maßdehnungen des Stahls und des Austenits in Abhängigkeit von der Temperatur dargestellt. 
Zusätzlich sind die Dehnungsbereiche dargestellt, die von verschiedenen Plastizitätsmechanis-
men verursacht werden. Das sind: die Austenitplastizität durch Gleitung, TWIP und TRIP. Die 
Gleichmaßdehnung  des  Stahls  zeigt  eine  ausgeprägte  Temperaturanomalie  der  Dehnung. 
Während die Austenitplastizität mit sinkender Temperatur ständig sinkt, gibt es zusätzliche 
Dehnbeträge durch die verformungsinduzierte Zwillings- und Martensitbildung. Der Gesamt-
dehnbetrag der beiden Mechanismen durchläuft ein Maximum mit sinkender Temperatur und 
verursacht  damit  die  Dehnungsanomalie.  Bei  den  Temperaturen  höher  als  die  M d
γ+Tw→α ' -
Temperatur tritt die verformungsinduzierte Zwillingsbildung auf, wenn bei steigender Belas-
tung während der Deformation die Auslösespannung für die Zwillingsbildung  σA
γ→Tw  über-
schritten wird. Die Lage der Auslösespannung σA
γ→Tw  wird entsprechend der von Weiß [202] 
entdeckten experimentellen Gesetzmäßigkeit geschätzt. Danach ist die Differenz zwischen der 
Austenitfestigkeit und der Auslösespannung gleich der Differenzen zwischen der Stahlfestig-
keit  und der Austenitfestigkeit.  Die verformungsinduzierte Zwillingsbildung führt  zu einer 
leichten Erhöhung der Stahlfestigkeit bei sinkender Temperatur aber zu einer großen Dehnung 
(vgl.  Abbildung 101 und  Abbildung 104).  Das DTU-Diagramm des Stahls M (Abbildung
105) zeigt, ähnlich wie das STU-Diagramm, aufgrund der niedrigeren Austenitstabilität eine 
Verschiebung aller verformungsinduzierten Prozesse zu höheren Temperaturen im Vergleich 
zum Stahl H. Eine weitere Verschiebung erfolgt im Stahl N (Abbildung 106). Gleichzeitig ist 
auch ein niedrigeres Dehnungsniveau im Stahl N im Vergleich zu den beiden anderen Stählen 
durch den isothermisch-gebildeten Martensit zu verzeichnen.
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Abbildung 104. DTU-Diagramm Stahl H
 
Abbildung 105. DTU-Diagramm Stahl M
 
Abbildung 106. DTU-Diagramm Stahl N
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STU- und DTU-Diagramme 
Der Vergleich der verformungsinduzierten α'-Martesitbildung in Abbildung 107 bestätigt an-
schaulich die oben beschriebenen Unterschiede zwischen den drei Stählen. So verschiebt sich 
die Md-Temperatur zu höheren Temperaturen mit sinkender Austenitstabilität, und die Aus-
lösespannung sinkt. Eine Ausnahme von dieser Tendenz ist der Stahl N. Die Auslösespannung 
ist hier erhöht im Vergleich zum Stahl M aufgrund des vorhandenen, geringen Anteils am 
isothermen  α'-Martensits.  Der  isotherme  Martensit  ist  auch  die  Ursache  der  verringerten 
Plastizität des Stahls M gegenüber den beiden anderen Stählen. So ist die maximale Gleich-
maßdehnung niedriger als in den anderen Stählen, wie in der Abbildung 108 zu sehen ist. Das 
Maximum der Gleichmaßdehnung verschiebt sich entsprechend der sinkenden Austenitstabi-
lität zur höheren Temperaturen in der Reihenfolge Stahl H, M, N (siehe Abbildung 108)
 
Abbildung 107. Bereichs der verformungsinduzierten α'-Martesitbildung in Stählen H, M, N
 
Abbildung 108. Vergleich der Gleichmaßdehnung in Stählen H, M, N
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8.10Berücksichtigung der Seigerungen im austenitischen 
Gusszustand
Die untersuchten Stähle H und N repräsentieren die Bereiche im Gusszustand der Legierung 
16-6-6, die jeweils eine erhöhte und eine niedrigere Austenitstabilität im Vergleich zum Stahl 
M mit der mittleren chemischen Zusammensetzung haben. Die chemischen Zusammenset-
zungen der Stähle H und N wurden anhand der experimentellen Daten von jeweils 7,5 % aller 
Punkte  eines  Mikrosondenscans  festgelegt.  Dabei  betragen  die  Summen  der  Absolut-
differenzen zwischen den Stählen H und N und dem Stahl M bzw. der mittleren chemischen 
Zusammensetzung jeweils  1,7 % und 2,1 %. Trotz dieser geringen Differenz des Gesamt-
legierungsgehalts weisen die Stähle deutliche Differenzen der chemischen Triebkraft für die 
γ→α-Umwandlung auf. So liegen die T0-Temperaturen jeweils bei 390 °C, 425 °C und 470 °C 
in den Stählen H, M und N. Die aus der unterschiedlichen chemischen Triebkraft erwarteten 
Differenzen  zwischen  den  Stählen  sind  klar  im  Verlauf  des  verformungsinduzierten  α'-
Martensitanteils nach der Deformation in Abhängigkeit von der Temperatur zu sehen. Die Md-
Temperatur im Stahl H liegt im Vergleich zu den anderen Stählen am tiefsten bei rund 70 °C. 
Es  wird  auch  aufgrund  der  erhöhten  Austenitstabilität  ein  geringerer  maximaler  α'-
Martenisitanteil von ca. 80 % bei -60 °C gebildet. In den Stählen M und N liegen die Md-
Temperaturen jeweils bei ca. 90 °C und 110 °C und der α'-Martensitanteil erreicht rund 90 % 
bei -60 °C. Das unterschiedliche Umwandlungsverhalten führt zu unterschiedlichen mechani-
schen Verhalten und Eigenschaften, was aus den Spannungs-Dehnungs-Kurven und zusam-
mengefasst  aus  STU-  und  DTU-Diagrammen  ersichtlich  ist.  Die  Spannungs-Temperatur-
Bereiche der verformungsinduzierten Zwillings- und α'-Martensitbildung verschieben sich zu 
höheren Temperaturen entsprechend der sinkenden Austenitstabilität in der Reihenfolge: Stahl 
H, Stahl M, Stahl N. Durch die Neigung des Stahls N zur isothermen Martensitumwandlung 
und durch den schon bei Raumtemperatur vorhandenen geringen Martensitanteil erreicht der 
Stahl N niedrigere Dehnungen im Vergleich zu den anderen Stählen, da die Gleitebenen durch 
die Martensitbereiche teilweise blockiert sind und der umgewandelte Austenitanteil für die 
verformungsinduzierte Martensit- und Zwillingsbildung nicht zur Verfügung steht.
Die interdendritischen Bereiche, die vom höher stabilen Stahl in dieser Untersuchung reprä-
sentiert  werden, sind infolge der dendritischen Erstarrung mit austenitstabilisierenden Ele-
menten angereichert.  Dagegen haben die dendritischen Bereiche am Beispiel des niedriger 
stabilen Stahls geringeren Gehalt an austenitstabilisierenden Elementen als die mittlere Stahl-
zusammensetzung. Obwohl der Unterschied des Gesamtlegierungsgehalts zwischen dendriti-
schen bzw. interdendritischen Bereichen und der mittleren chemischen Zusammensetzung re-
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lativ gering ist, summiert sich die Wirkung der einzelnen Legierungselemente und verursacht 
eine deutliche Änderung des Umwandlungsverhaltens und infolgedessen auch des mechani-
schen Verhaltens. So weisen die dendritischen Bereiche eher die verformungsinduzierte  α'-
Martensitbildung auf,  als  die  interdendritischen Bereiche,  wie anhand von Gefügeuntersu-
chungen zu sehen ist.
Trotz des geringen Anteils der Bereiche mit deutlichen Unterschieden der Austenitstabilität im 
Gusszustand  müssen  die  Unterschiede  bei  der  Modellierung  der  verformungsinduzierten 
Gefügeänderungsprozesse berücksichtigt werden.
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9 Zusammenfassung und Ausblick
Die verformungsinduzierten Phasenumwandlungen und die Zwillingsbildung wurden in drei 
metastabilen austenitischen Cr-Mn-Ni-Stählen mit unterschiedlichem Nickelgehalt von 3%, 
6%  und  9%  während  quasistatischer  Zugbeanspruchung  im  Temperaturbereich  zwischen 
-196 °C und 300 °C untersucht. Die gewonnenen Erkenntnisse wurden in den entwickelten 
STU- und DTU-Diagrammen zusammengefasst.
In  den  STU-Diagrammen spiegeln  sich  die  thermodynamischen Stabilitätsverhältnisse  der 
Phasen wider. Die DTU-Diagramme zeigen die verformungsinduzierten Prozesse in Abhän-
gigkeit von der Temperatur und der Spannung an.
Mit steigendem Nickelgehalt steigt die Austenitstabilität. Dadurch verschiebt sich die verfor-
mungsinduzierte α ' -Martensitbildung zu tieferen Temperaturen. So sind die höchsten Tempe-
raturen für die  verformungsinduzierte  α ' -Martensitbildung ungefähr  M d
γ+ε ,(Tw)→α '= 140 °C, 
M d
γ+Tw→α '= 100 °C und  M d
γ+Tw→α '= 50 °C jeweils für die Stähle 16-7-3, 16-6-6 und 16-7-9. 
Aufgrund der steigenden Austenitstabilität  verringert  sich der maximale Anteil  des verfor-
mungsinduzierten  α ' -Martensits.  Der  verformungsinduzierte  α ' -Martensitanteil  beträgt  im 
Stahl 16-6-6 rund 95% nach der Verformung bei -60 °C, im Stahl 16-7-9 ist er lediglich rund 
55%. Der Stahl 16-7-3 enthält rund 15 % δ-Ferrit im Ausgangszustand – folglich können sich 
maximal 85% Martensit bilden. Der  δ-Ferrit ist auch der Grund einer geringeren Festigkeit 
des Stahls bei tiefen Temperaturen im Vergleich zum Stahl 16-6-6.  Wenn man die Stähle 
16-7-9 und 16-6-6 vergleicht, so korreliert die Zugfestigkeit der Stähle mit dem α ' -Martensit-
anteil, die Festigkeit des Stahls 16-6-6 wegen des größeren Martensitanteils liegt bei gleichen 
Temperaturen fast immer höher als die Festigkeit des Stahls 16-7-9. Analog der Verschiebung 
der verformungsinduzierten Martensitbildung verschiebt sich auch die Dehnungsanomalie mit 
steigender Austenitstabilität zu tieferen Temperaturen. Das Maximum der Gleichmaßdehnung 
von rund 0,4 liegt bei ca. 120 °C im Stahl 16-7-3, 0,45 bei ca. 80 °C im Stahl 16-6-6, 0,5 bei 
ca 20 °C im Stahl 16-7-9. Diese Temperaturen liegen in allen Fällen etwa bei der M d
γ→α '-Tem-
peratur, wo die Zwillings- oder die  ε-Martensitbildung den höchsten Volumenanteil erreicht 
und die größte zusätzliche Dehnung verursacht. 
Mit  dem steigenden  Nickelgehalt  steigt  nicht  nur  die  Austenitstabilität,  sondern  auch  die 
Stapelfehlerenergie.  Das führt  dazu, dass der Stahl  16-7-3 bei höheren Temperaturen eine 
verformungsinduzierte  ε-Martensitbildung aufweist, während in beiden anderen Stählen die 
verformungsinduzierte  Zwillingsbildung  stattfindet,  was  die  Mikrostrukturuntersuchungen 
beweisen. 
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Die thermodynamischen Berechnungen bestätigen, dass die chemische Triebkraft der  γ→α-
Umwandlung mit steigendem Nickelgehalt abnimmt, d. h., die Austenitstabilität gegenüber 
der α ' -Martensitbildung steigt. Die thermodynamischen Berechnungen im Legierungsbereich 
der untersuchten Stähle zeigten, dass die auf den Legierungsgehalt bezogene Wirkung der 
austenitstabilisierenden Elemente Ni, Mn, C, N in der Proportion 1, 1,3, 13,8, 24,2 steigt. Die 
Berechnung der Triebkraft der γ→α-Umwandlung unter Berücksichtigung des δ-Ferrits zeigt 
eine geringfügig höhere Stabilität der Austenitmatrix, da der Austenit durch die Seigerungen 
während der Erstarrung mit austenitstabilisierenden Elementen angereichert ist. 
Für die thermodynamisch-mechanische Modellierung der verformungsinduzierten α ' -Marten-
sitbildung bedarf es eines genauen Verlaufs der chemischen Triebkraft. Da bei Temperaturen 
unterhalb Raumtemperatur die chemische Triebkraft mit  extrapolierten thermodynamischen 
Daten berechnet wird, muss sie mithilfe der experimentellen Daten korrigiert werden. Dafür 
wurde eine einfache Methode entwickelt,  wie aus den Daten der berechneten chemischen 
Triebkraft und der experimentell ermittelten Auslösespannung der  γ→α '-Umwandlung der 
Umrechnungsfaktor zwischen der äußeren mechanischen Spannung und der zusätzlichen me-
chanischen Energie, die die Martensitumwandlung auslöst, und die Martensitkeimbildungs-
schwelle bestimmt werden können. Anschließend wurde das thermodynamisch-mechanische 
Modell  der verformungsinduzierten  α ' -Martensitbildung entwickelt.  Mit dem Modell  wird 
ausgehend von der totalen Triebkraft, die sich aus der chemischen Triebkraft und der maxima-
len mechanischen Energie zusammensetzt, der maximale verformungsinduzierte  α ' -Marten-
sitanteil in Abhängigkeit von der Temperatur berechnet. Der Vergleich der Modell- und der 
Messwerte zeigt eine gute Übereinstimmung und bestätigt diesen Modellansatz. Es wurde ein 
Modell der umwandlungsinduzierten Plastizität mit Berücksichtigung der Plastizitätsverrin-
gerung infolge der isothermen oder spannungsinduzierten Martensitbildung entwickelt.
Zusätzlich wurde eine Untersuchung zum Einfluss von Mikroseigerungen und der damit ver-
bundenen Schwankung der lokalen chemischen Zusammensetzung auf die verformungsindu-
zierte Martensitbildung durchgeführt. Die Ergebnisse zeigten einen deutlichen Einfluss. Ob-
wohl die Unterschiede in der lokalen chemischen Zusammensetzung zwischen Modellstählen, 
die  die  dendritischen  Bereichen  und  den  interdendritischen  Raum  repräsentieren,  relativ 
gering sind (ca. 2% bei einem Gesamtlegierungsgehalt von rund 30%), sind die Unterschiede 
nicht  zufällig.  Dendriten sind mit  Ferrit  bildenden Elementen,  der  interdendritische Raum 
dagegen  mit  austenitstabilisierenden  Elementen  angereichert.  Die  Wirkung  von  mehreren 
Elementen summiert sich und verursacht einen großen Einfluss auf die verformungsinduzierte 
Martensitbildung.
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Der  Stahl  16-7-3  ist  nicht  vollaustenitisch  bzw. enthält  drei  Phasen im Ausgangszustand: 
Austenit, Ferrit und Martensit. Obwohl der metastabile Austenit den gleichen Gesetzmäßig-
keiten wie im Falle vollaustenitischer Stähle unterliegt und bei der mechanischen Belastung 
umwandelt, lässt sich eine analytische Beziehung zwischen der äußeren Spannung und der 
mechanischen Energie nicht herstellen. Die innere Spannungsverteilung hängt von den An-
teilen und der Anordnung der Phasengebiete mit weichen und festen Phasen zueinander ab, 
und kann gegebenenfalls nur mit FEM-Simulationen bestimmt werden. Die Modellierung der 
verformungsinduzierten Martensitbildung kann daher unter Berücksichtigung der festen Pha-
sen wie z. B. Martensit im Ausgangszustand, mit Einbeziehung der FEM-Simulation als Aus-
blick definiert werden. Weiterhin, um die Modelle nur ausgehend von der chemischen Zusam-
mensetzung aufbauen zu können, sollen entsprechende Modelle für die Austenitfestigkeit und 
die Martensitkeimbildungsschwelle entwickelt werden. In dieser Arbeit wurden diese Größen 
experimentell  ermittelt.  Unabdingbar  sind auch korrekte thermodynamische Berechnungen 
bei tiefen Temperaturen. 
141
Literaturverzeichnis
10 Literaturverzeichnis
[1] A.  Weiß,  D.  Peisker,  und  F.  Tranta,  „Einfluss  von  Zugspannungen  auf  die 
Martensitbildung in metastabilen austenitischen CrNi-Stählen“,  Draht Bamb., Bd. 53, 
Nr. 2, S. 130–136, 2002.
[2] A. Weiß, H. Gutte, und P. R. Scheller, „Deformation induced martensite formation and 
its effect on transformation induced plasticity (TRIP)“, Steel Res. Int., Bd. 77, Nr. 9/10, 
S. 727–732, 2006.
[3] A. Weiß und H. Gutte, „Spannungs- und verformungsinduzierte Martensitbildungen in 
metastabilen austenitischen CrNi-Stählen“,  Habilitation,  TU Bergakademie Freiberg, 
Freiberg, 2011.
[4] E. Nagy, V. Mertinger,  F.  Tranta,  und J.  Sólyom, „Deformation induced martensitic 
transformation in stainless steels“,  Mater. Sci. Eng. A, Bd. 378, Nr. 1–2, S. 308–313, 
Juli 2004.
[5] A.  D.  Schino,  I.  Salvatori,  und J.  M. Kenny,  „Effects  of  martensite  formation  and 
austenite reversion on grain refining of AISI 304 stainless steel“, J. Mater. Sci., Bd. 37, 
Nr. 21, S. 4561–4565, Nov. 2002.
[6] H.  S.  Khatak,  J.  B.  Gnanamoorthy,  und P.  Rodriguez,  „Studies  on the influence of 
metallurgical variables on the stress corrosion behavior of aisi 304 stainless steel in 
sodium chloride solution using the fracture mechanics approach“, Metall. Mater. Trans.  
A, Bd. 27, Nr. 5, S. 1313–1325, Mai 1996.
[7] K. H. Lo, C. H. Shek, und J. K. L. Lai,  „Recent developments in stainless steels“, 
Mater. Sci. Eng. R Rep., Bd. 65, Nr. 4–6, S. 39–104, Mai 2009.
[8] J. K. L. Lai, K. . Lo, und C. H. Shek, Stainless steel an introduction and their recent  
developments. 2012.
[9] C.  Eckstein,  A.  Weiß,  D.  Janke,  und  D.  Peisker,  „Einfluß  der  martensitischen 
Umwandlungen  auf  ausgewählte  mechanische  und  Korrosionseigenschaften  von 
austenitischen  Cr-Ni-Stählen“,  in  Stainless  Steel  Science  and  Market,  1999,  Bd.  2, 
Milano: Associazione Italiana di Metallurgia (AIM), 1999, S. 33–42.
[10] A.  A.  Lebedev  und  V.  V.  Kosarchuk,  „Influence  of  phase  transformations  on  the 
mechanical properties of austenitic stainless steels“,  Int. J. Plast., Bd. 16, Nr. 7–8, S. 
749–767, Juni 2000.
[11] E. H. Lee, M. H. Yoo, T. S. Byun, J. D. Hunn, K. Farrell, und L. K. Mansur, „On the 
origin  of  deformation  microstructures  in  austenitic  stainless  steel:  Part  II--
Mechanisms“, Acta Mater., Bd. 49, Nr. 16, S. 3277–3287, Sep. 2001.
[12] J. Korkhaus, „Welche nichtrostenden Stähle braucht die chemische Industrie?“,  Stahl  
Eisen, Bd. 133, Nr. 4, S. 53–59, 2013.
[13] X. D. Wang, B. X. Huang, Y. H. Rong, und L. Wang, „Determination of stacking fault 
probability in fcc Fe--Mn--Si--Al alloy by electron diffraction“, J. Appl. Phys., Bd. 101, 
Nr. 9, S. 093511–5, Mai 2007.
[14] S.  Allain,  P.  Cugy,  C.  Scott,  J.-P.  Chateau,  A.  Rusinek,  und  A.  Deschamps,  „The 
influence  of  plastic  instabilities  on  the  mechanical  properties  of  a  high-manganese 
austenitic FeMnC steel“,  Int. J. Mater. Res. - Z. Für Met., Bd. 99, Nr. 7, S. 734–738, 
2008.
[15] O.  Bouaziz,  S.  Allain,  und  C.  Scott,  „Effect  of  grain  and  twin  boundaries  on  the 
hardening mechanisms of twinning-induced plasticity steels“, Scr. Mater., Bd. 58, Nr. 6, 
S. 484–487, März 2008.
[16] M. Naderi, A. Saeed-Akbari, und W. Bleck, „The effects of non-isothermal deformation 
on martensitic transformation in 22MnB5 steel“,  Mater. Sci. Eng. Part Struct. Mater.  
142
10 Literaturverzeichnis
Prop. Microstruct. Process., Bd. 487, Nr. 1–2, S. 445–455, 2008.
[17] R. Ueji, N. Tsuchida, D. Terada, N. Tsuji, Y. Tanaka, A. Takemura, und K. Kunishige, 
„Tensile properties and twinning behavior of high manganese austenitic steel with fine-
grained structure“, Scr. Mater., Bd. 59, Nr. 9, S. 963–966, Nov. 2008.
[18] G. Dini, A. Najafizadeh, S. M. Monir-Vaghefi, und R. Ueji, „Grain Size Effect on the 
Martensite Formation in a High-Manganese TWIP Steel by the Rietveld Method“,  J.  
Mater. Sci. Technol., Bd. 26, Nr. 2, S. 181–186, Feb. 2010.
[19] G.  Dini,  A.  Najafizadeh,  R.  Ueji,  und  S.  M.  Monir-Vaghefi,  „Tensile  deformation 
behavior of high manganese austenitic steel: The role of grain size“, Mater. Des., Bd. 
31, Nr. 7, S. 3395–3402, Aug. 2010.
[20] A.  Saeed-Akbari,  L.  Mosecker,  A.  Schwedt,  und  W.  Bleck,  „Characterization  and 
Prediction of Flow Behavior in High-Manganese Twinning Induced Plasticity Steels: 
Part I. Mechanism Maps and Work-Hardening Behavior“, Metall. Mater. Trans. A, Bd. 
43, Nr. 5, S. 1688–1704, Dez. 2011.
[21] W. Xiong, B. Wietbrock, A. Saeed-Akbari, M. Bambach, und G. Hirt, „Modeling the 
flow behavior of a high-manganese steel Fe-Mn23-C0.6 in consideration of dynamic 
recrystallization“, Steel Res. Int., Bd. 82, Nr. 2, S. 127–136, 2011.
[22] S.  Wolf,  S.  Martin,  L.  Krüger,  und U.  Martin,  „Constitutive  modelling  of  the  rate 
dependent  flow stress  of  cast  high-alloyed metastable  austenitic  TRIP/TWIP steel“, 
Mater. Sci. Eng. A, Bd. 594, S. 72–81, Jan. 2014.
[23] N. I. Medvedeva, M. S. Park, D. C. Van Aken, und J. E. Medvedeva, „First-principles 
study of Mn, Al and C distribution and their effect on stacking fault energies in fcc Fe“, 
J. Alloys Compd., Bd. 582, S. 475–482, Jan. 2014.
[24] M.  C.  McGrath,  D.  C.  V.  Aken,  N.  I.  Medvedeva,  und  J.  E.  Medvedeva,  „Work 
Hardening Behavior in Steel with Multiple TRIP Mechanisms“, Metall. Mater. Trans.  
A, Bd. 44, Nr. 10, S. 4634–4643, Okt. 2013.
[25] Y. F. Shen, X. X. Li, X. Sun, Y. D. Wang, und L. Zuo, „Twinning and martensite in a 
304 austenitic stainless steel“,  Mater. Sci. Eng. A, Bd. 552, Nr. 0, S. 514–522, Aug. 
2012.
[26] A. Weidner, S. Martin, V. Klemm, U. Martin, und H. Biermann, „Stacking faults in 
high-alloyed metastable austenitic cast steel observed by electron channelling contrast 
imaging“, Scr. Mater., Bd. 64, Nr. 6, S. 513–516, März 2011.
[27] A.  Saeed-Akbari,  J.  Imlau,  U.  Prahl,  und  W.  Bleck,  „Derivation  and  variation  in 
composition-dependent stacking fault energy maps based on subregular solution model 
in high-manganese steels“,  Metall. Mater. Trans. Phys. Metall. Mater. Sci., Bd. 40A, 
Nr. 13, S. 3076–3090, 2009.
[28] H.  Idrissi,  L.  Ryelandt,  M.  Veron,  D.  Schryvers,  und  P.  J.  Jacques,  „Is  there  a 
relationship between the stacking fault character and the activated mode of plasticity of 
Fe-Mn-based austenitic steels?“, Scr. Mater., Bd. 60, Nr. 11, S. 941–944, Juni 2009.
[29] J. Kim und B. De Cooman, „On the Stacking Fault Energy of Fe-18 Pct Mn-0.6 Pct C-
1.5 Pct Al Twinning-Induced Plasticity Steel“, Metall. Mater. Trans. A, Bd. 42, Nr. 4, S. 
932–936, 2011.
[30] J.  D.  Yoo und  K.-T.  Park,  „Microband-induced  plasticity  in  a  high  Mn-Al-C light 
steel“, Mater. Sci. Eng. A, Bd. 496, Nr. 1–2, S. 417–424, Nov. 2008.
[31] A. Dumay, J.-P. Chateau, S. Allain, S. Migot, und O. Bouaziz, „Influence of addition 
elements on the stacking-fault energy and mechanical properties of an austenitic Fe-
Mn-C steel“, Mater. Sci. Eng. A, Bd. 483–484, S. 184–187, Juni 2008.
[32] C. Scott, S. Allain, M. Faral, und N. Guelton, „The development of a new Fe-Mn-C 
austenitic steel for automotive applications“, Rev. Métallurgie, Bd. 103, Nr. 06, S. 293–
302, 2006.
[33] W.  Bleck,  B.  Engl,  A.  Frehn,  D.  Nicklas,  und  G.  Steinbeck,  „Ermittlung  von 
Berechnungskennwerten an Karosseriewerkstoffen - Bericht über ein Gemeinschafts-
143
Literaturverzeichnis
projekt der Stahl- und Automobilindustrie“, Mater. Werkst., Bd. 35, Nr. 8, S. 483–494, 
2004.
[34] H. Berns, N. Krasokha, und M. Seifert, „Nitrogen and Ausforming to Improve Stainless 
Martensitic Steels“, Steel Res. Int., Bd. 85, Nr. 7, S. 1200–1208, Juli 2014.
[35] S. Lee, J. Kim, S.-J. Lee, und B. C. De Cooman, „Effect of nitrogen on the critical 
strain for dynamic strain aging in high-manganese twinning-induced plasticity steel“, 
Scr. Mater., Bd. 65, Nr. 6, S. 528–531, Sep. 2011.
[36] M. Pozuelo, J. E. Wittig, J. A. Jiménez, und G. Frommeyer, „Enhanced Mechanical 
Properties  of  a  Novel  High-Nitrogen  Cr-Mn-Ni-Si  Austenitic  Stainless  Steel  via 
TWIP/TRIP Effects“, Metall. Mater. Trans. A, Bd. 40, Nr. 8, S. 1826–1834, Aug. 2009.
[37] V. G. Gavriljuk, B. D. Shanina, und H. Berns, „A physical concept for alloying steels 
with carbon + nitrogen“, Mater. Sci. Eng. A, Bd. 481–482, Nr. 0, S. 707–712, Mai 2008.
[38] V.  G.  Gavriljuk,  B.  D.  Shanina,  und H.  Berns,  „Ab initio  development  of  a  high-
strength corrosion-resistant austenitic steel“, Acta Mater., Bd. 56, Nr. 18, S. 5071–5082, 
Okt. 2008.
[39] V. G. Gavriljuk, A. I. Tyshchenko, O. N. Razumov, Y. N. Petrov, B. D. Shanina, und H. 
Berns, „Corrosion-resistant analogue of Hadfield steel“,  Mater. Sci. Eng. A, Bd. 420, 
Nr. 1–2, S. 47–54, März 2006.
[40] W. Bleck und A. Frehn, „Effect of temperature, strain rate and stress state on the strain 
hardening behaviour of modern low and high alloyed high-strength sheet steels“, in 
International  Conference  on  Advanced  High  Strength  Sheet  Steels  for  Automotive  
Applications  Proceedings,  2004,  Warrendale:  AIST -  Association  for  Iron  & Steel 
Technology, 2004, S. 349–359.
[41] A. Weidner, A. Müller, A. Weiss, und H. Biermann, „Ultrafine grained high-alloyed 
austenitic TRIP steel“, Mater. Sci. Eng. A, Bd. 571, S. 68–76, Juni 2013.
[42] J.  Solarek,  A.  Weidner,  und  H.  Biermann,  „In-situ  investigation  of  high-alloyed 
austenitic stainless cast steels with varying austenite stability at different temperatures“, 
Steel Res. Int., 2011.
[43] L. Krüger, S. Wolf, S. Martin, M. Rüssel, U. Martin, A. Jahn, A. Weiß, und P. Scheller,  
„Werkstoffverhalten  einer  TRIP/  TWIP-fahigen  CrMnNi-Stahlgusslegierung  bis  zu 
hohen Dehnraten“, MP Mater. Test., Bd. 52, Nr. 9, S. 588–595, 2010.
[44] A.  Jahn,  A.  Kovalev,  A.  Weiß,  P.  R.  Scheller,  S.  Wolf,  und  L.  Krüger, 
„Temperaturabhängigkeit  der  mechanischen  Eigenschaften  von  hochlegierten 
gegossenen  und  warm  gewalzten  CrMnNi-TRIP/TWIP-Stählen“,  in  WTK,  
Werkstofftechnisches Kolloquium, 13, Bd. 37, Chemnitz: TU Chemnitz, 2010, S. 251–
256.
[45] H. Gutte, M. Radtke, A. Weiß, und P. R. Scheller, „Stainless, austenitic, cast steel with a 
TRIP effect“, Int. Foundry Res., Bd. 62, Nr. 1, S. 2–11, 2010.
[46] A.  Weiß,  H.  Gutte,  A.  Jahn,  und  P.  R.  Scheller,  „Nichtrostende  Stähle  mit 
TRIP/TWIP/SBIP-Effekt“, Mater. Werkst., Bd. 40, Nr. 8, S. 606–611, 2009.
[47] A. Weiß, H. Gutte, und P. Scheller, „Neue CrMnNi-TRIP/TWIP-Stähle“, Konstruktion, 
Bd. 59, Nr. 7/8, S. IW8–IW9, 2007.
[48] I.  Tamura,  „Deformation-induced  martensitic  transformation  and  transformation-
induced plasticity in steels“, Met. Sci., Bd. 16, Nr. 5, S. 245–253, 1982.
[49] J. R. Patel und M. Cohen, „Criterion for the action of applied stress in the martensitic 
transformation“, Acta Metall., Bd. 1, Nr. 5, S. 531–538, Sep. 1953.
[50] M. A. Martorano, C. F. Tavares, und A. F. Padilha, „Predicting Delta Ferrite Content in 
Stainless Steel Castings“, ISIJ Int., Bd. 52, Nr. 6, S. 1054–1065, 2012.
[51] H.-J. Eckstein und H. Baum,  Korrosionsbestandige Stahle: mit 55 Tab. Leipzig: Dt. 
Verl. fur Grundstoffindustrie, 1990.
[52] A. L. Schaeffler, „Constitution Diagram for Stainless Steel Weld Metal“, Met. Prog., S. 
680–680B, Nov. 1949.
144
10 Literaturverzeichnis
[53] A. Jahn, „Einfluss der Martensitbildung auf die mechanischen Eigenschaften von ein- 
und mehrphasigen gegossenen und warm gewalzten Cr-Mn-Ni Stählen“, Dissertation, 
TU Bergakademie Freiberg, Freiberg, 2011.
[54] S. Martin, S. Wolf, U. Martin, L. Krüger, und A. Jahn, „Investigations on martensite 
formation  in  CrMnNi-TRIP steels“,  ESOMAT Eur.  Symp.  Martensitic  Transform.  8, 
2009.
[55] D. L. Olson, „Prediction of austenitic weld metal microstructure and properties“, Weld.  
J., Bd. 64, Nr. 6, S. 281–295, 1985.
[56] A.  Weiß,  „Austenitischer  Leichtbaustahl  und  seine  verwendung“,  DE 
102005024029B3, 04-Jan-2007.
[57] F. C. Monkman, F. B. Cuff, und N. J. Grant, „Computation of Ms for Stainless Steels“, 
Met. Prog., Bd. 71, Nr. 4, S. 94, 1957.
[58] T. Angel, „Formation of Martensite in Austenitic Stainless Steels“,  J. Iron Steel Inst., 
Bd. 177, S. 165–174, Mai 1954.
[59] F.  B.  Pickering,  Physical  Metallurgy  and  the  Design  of  Steels. 
AppliedSciencePublishers, 1978.
[60] Q. X. Dai, X. N. Cheng, Y. T. Zhao, X. M. Luo, und Z. Z. Yuan, „Design of martensite 
transformation temperature by calculation for austenitic steels“,  Mater. Charact., Bd. 
52, Nr. 4–5, S. 349–354, Juli 2004.
[61] C. Capdevila,  F.  G. Caballero,  und C. G. de Andr&eacute;s,  „Determination of Ms 
Temperature in Steels: A Bayesian Neural Network Model“, ISIJ Int., Bd. 42, Nr. 8, S. 
894–902, 2002.
[62] K. Ishida, „Calculation of the effect of alloying elements on the Ms temperature in 
steels“, J. Alloys Compd., Bd. 220, Nr. Complete, S. 126–131, 1995.
[63] M. C. Tsai, C. S. Chiou, J. S. Du, und J. R. Yang, „Phase transformation in AISI 410 
stainless steel“, Mater. Sci. Eng. A, Bd. 332, Nr. 1–2, S. 1–10, Juli 2002.
[64] K.  Mumtaz,  S.  Takahashi,  J.  Echigoya,  L.  Zhang,  Y.  Kamada,  und  M.  Sato, 
„Temperature dependence of martensitic transformation in austenitic stainless steel“, J.  
Mater. Sci. Lett., Bd. 22, Nr. 6, S. 423–427, März 2003.
[65] K. NOHARA, Y. ONO, und N. OHASHI, „Composition and Grain Size Dependencies 
of  Strain-induced  Martensitic  Transformation  in  Metastable  Austenitic  Stainless 
Steels“, Tetsu- - Hagane, Bd. 63, Nr. 5, S. 772–782, Apr. 1977.
[66] Z. Nishiyama, Martensitic transformation. Academic Press, New York :, 1978.
[67] D. P. Koistinen und R. E. Marburger, „A general equation prescribing the extent of the 
austenite-martensite transformation in pure iron-carbon alloys and plain carbon steels“, 
Acta Metall., Bd. 7, Nr. 1, S. 59–60, Jan. 1959.
[68] „Martensit“, Wikipedia. 07-Dez-2013.
[69] H.  Y.  Yu,  „A new  model  for  the  volume  fraction  of  martensitic  transformations“, 
Metall. Mater. Trans. A, Bd. 28, Nr. 12, S. 2499–2506, Dez. 1997.
[70] E. C. Bain, „The nature of Martensite“, Trans. Am. Inst. Min. Metall. Eng., Bd. 70, S. 
25–46, 1924.
[71] Eigenschaften und Anwendungen von Stählen. Band1: Grundlagen. Aachen: Verlag der 
Augustinus Buchhandlung, 1998.
[72] G.  Gottstein,  Physikalische  Grundlagen  der  Materialkunde.  Berlin,  Heidelberg: 
Springer-Verlag Berlin Heidelberg, 2007.
[73] G. Kurdjumow und G. Sachs, „Über den Mechanismus der Stahlhärtung“, Z. Für Phys.  
Hadrons Nucl., Bd. 64, Nr. 5, S. 325–343, 1930.
[74] O.  Vöhringer  und  E.  Macherauch,  „Struktur  und  mechanische  Eigenschaften  von 
Martensit“, HTM Härt.-Tech. Mitteilungen, Bd. 32, Nr. 4, S. 153, Apr. 1977.
[75] A. Borgenstam und M. Hillert, „Driving force for f.c.c. → b.c.c. martensites in Fe-X 
alloys“, Acta Mater., Bd. 45, Nr. 5, S. 2079–2091, Mai 1997.
[76] E. S. Machlin und M. Cohen, „Isothermal mode of the martensitic transformation“, J.  
145
Literaturverzeichnis
Met., S. 489–500, Mai 1952.
[77] G. V. Kurdjumov und O. P. Maksimova, Dokl Akad Nauk SSSR, Bd. 61, S. 83, 1948.
[78] A. Borgenstam und M. Hillert, „Model for nucleation of isothermal martensite“,  Scr.  
Mater., Bd. 45, Nr. 8, S. 917–922, Okt. 2001.
[79] A. Borgenstam und M. Hillert, „Nucleation of isothermal martensite“, Acta Mater., Bd. 
48, Nr. 11, S. 2777–2785, Juni 2000.
[80] A. Borgenstam und M. Hillert, „Activation energy for isothermal martensite in ferrous 
alloys“, Acta Mater., Bd. 45, Nr. 2, S. 651–662, Feb. 1997.
[81] J. H. Lee, T. Fukuda, und T. Kakeshita, „Effect of magnetic field on TTT diagram of 
successive γ→epsilon’→α’ martensitic transformation in SUS304L stainless steel“,  J.  
Phys. Conf. Ser., Bd. 156, Nr. 1, S. 012013, März 2009.
[82] G. B. Olson und M. Cohen, „A general mechanism of martensitic nucleation: Part III. 
Kinetics  of martensitic  nucleation“,  Metall.  Trans.  A,  Bd. 7,  Nr.  12,  S.  1915–1923, 
1976.
[83] N. N. Thadhani und M. A. Meyers, „Kinetics of isothermal martensitic transformation“, 
Prog. Mater. Sci., Bd. 30, Nr. 1, S. 1–37, 1986.
[84] S. Pati und M. Cohen, „Kinetics of isothermal martensitic transformations in an iron-
nickel-manganese alloy“, Acta Metall., Bd. 19, Nr. 12, S. 1327–1332, Dez. 1971.
[85] S. Pati und M. Cohen, „Measurement of nucleation rate of an isothermal martensitic 
transformation“, Acta Metall., Bd. 14, Nr. 8, S. 1001–1002, Aug. 1966.
[86] G. Ghosh und V. Raghavan, „The kinetics of isothermal martensitic transformation in 
an Fe-23.2wt.%Ni-2.8wt.%Mn alloy“,  Mater. Sci. Eng., Bd. 80, Nr. 1, S. 65–74, Juni 
1986.
[87] Z.  L.  Xie,  B.  Sundqvist,  H.  Hänninen,  und  J.  Pietikäinen,  „Isothermal  martensitic 
transformation under hydrostatic pressure in an Fe-Ni-C alloy at low temperatures“, 
Acta Metall. Mater., Bd. 41, Nr. 8, S. 2283–2290, Aug. 1993.
[88] G.  Ghosh und G.  B.  Olson,  „Kinetics  of  F.c.c.  → b.c.c.  heterogeneous  martensitic 
nucleation—II. Thermal activation“, Acta Metall. Mater., Bd. 42, Nr. 10, S. 3371–3379, 
Okt. 1994.
[89] A. Kovalev, A. Weiss, P. R. Scheller, K. Vorobyov, M. Kriescher, und H. E. Friedrich, 
„ВЛИЯНИЕ  ИЗОТЕРМИЧЕСКОГО  α’-МАРТЕНСИТА  НА  МЕХАНИЧЕСКИЕ 
СВОЙСТВА  И  КОРРОЗИОННУЮ  СТОЙКОСТЬ  ВЫСОКОЛЕГИРОВАННЫХ 
ЛИТЫХ  CR-MN-NI-СТАЛЕЙ“,  Вестник  Пермского  Государственного  
Технического Университета Машиностроение Материаловедение, Bd. 12, Nr. 5, 
S. 7–14, 2010.
[90] G. V. Kurdjumov und O. P. Maksimova, Dokl Akad Nauk SSSR, Bd. 73, S. 95, 1950.
[91] A. Borgenstam, „Some remarks on the nucleation and growth of martensite“,  Mater.  
Sci. Eng. A, Bd. 273–275, S. 425–429, Dez. 1999.
[92] A. Jahn, A. Kovalev, A. Weiß, P. R. Scheller, S. Wolf, L. Krüger, S. Martin, und U. 
Martin, „Mechanical properties of high alloyed cast and rolled CrMnNi TRIP steels 
with  varying  Ni  contents“,  in  ESOMAT,  European  Symposium  on  Martensitic  
Transformation, 8, Les Ulis Cedex: EDP Sciences, 2009, S. 1–7.
[93] S. Kajiwara, „Continuous observation of isothermal martensite formation in Fe-Ni-Mn 
alloys“, Acta Metall., Bd. 32, Nr. 3, S. 407–413, März 1984.
[94] E. D. Butakova, T. D. Eismondt, und K. A. Malyshev, „Vlijanie khroma i nikelja na 
martensitnoe prevraschenie pri deformacii i mehanicheskie svojstva splavov Fe-Ni-Cr“, 
Fiz. Met. Metalloved., Bd. 31, Nr. 3, S. 574–577, 1971.
[95] I. J. Georgieva und O. P. Maksimova, „O vzaimosvjazi mezhdu kinetikoj i strukturoj pri 
martensitnyh prevraschenijah“, Fiz. Met. Metalloved., Bd. 32, Nr. 2, S. 364–376, 1971.
[96] V.  G.  Chudinov  und  V.  V.  Andreev,  „Atomic  mechanism  of  primary  defect 
heterogeneous  nucleation  under  radiation  in  fcc  metals  with  a  large  stacking  fault 
energy“, J. Nucl. Mater., Bd. 172, Nr. 1, S. 106–113, Juni 1990.
146
10 Literaturverzeichnis
[97] V.  Buchelnikov,  I.  Dikshtein,  R.  Grechishkin,  T.  Khudoverdyan,  V.  Koledov,  Y. 
Kuzavko,  I.  Nazarkin,  V.  Shavrov,  und  T.  Takagi,  „Ultrasound-induced  martensitic 
transition in ferromagnetic  Ni2.15Mn0.81Fe0.04Ga shape memory alloy“,  J.  Magn.  
Magn. Mater., Bd. 272–276, S. 2025–2026, Mai 2004.
[98] V.  V.  Rubanik,  V.  V.  Rubanik  Jr.,  V.  Dorodeiko,  und  S.  Miliukina,  „Influence  of 
Ultrasonic Treatment on Shape Memory Effects in Ti-50,4at.%Ni Alloy“,  Mater. Sci.  
Forum, Bd. 738–739, S. 362–366, Jan. 2013.
[99] D. Fahr, „Stress- and strain-induced formation of martensite and its effects on strength 
and ductility of metastable austenitic stainless steels“,  Metall. Mater. Trans. B, Bd. 2, 
Nr. 7, S. 1883–1892, 1971.
[100] A. Weiß, D. Peisker, F. Tranta, und H. Gutte, „Einfluss von Nickel auf die Martensit-
bildung metastabiler austenitischer CrNi-Stähle unter Zugbeanspruchung“,  UTF Sci., 
Bd. 3, Nr. IV, S. 18–25, 2002.
[101] A. Kovalev, A. Jahn, A. Weiß, und P. R. Scheller, „Characterization of the TRIP/TWIP 
effect in austenitic stainless steels using Stress-Temperature-Transformation (STT) and 
Deformation-Temperature-Transformation (DTT) Diagrams“,  Steel  Res.  Int.,  Bd.  82, 
Nr. 1, S. 45–50, 2011.
[102] G.  B.  Olson,  „Effects  of  Stress  and  Deformation  on  Martensite  Formation“,  in 
Encyclopedia  of  Materials:  Science  and  Technology  (Second  Edition),  K.  H.  J. 
Buschow, R. W. Cahn, M. C. Flemings, B. Ilschner, E. J. Kramer, S. Mahajan, und P. 
Veyssière, Hrsg. Oxford: Elsevier, 2001, S. 2381–2384.
[103] G.  B.  Olson  und  M.  Cohen,  „A mechanism  for  the  strain-induced  nucleation  of 
martensitic transformations“, J. Common Met., Bd. 28, Nr. 1, S. 107–118, Juli 1972.
[104] G.  Olson und M.  Azrin,  „Transformation  behavior  of  TRIP steels“,  Metall.  Mater.  
Trans. A, Bd. 9, Nr. 5, S. 713–721, 1978.
[105] A.  Kovalev,  A.  Jahn,  A.  Weiß,  S.  Wolf,  und  P.  R.  Scheller,  „Stress-Temperature-
Transformation  and  Deformation-Temperature-Transformation  Diagrams  for  an 
Austenitic CrMnNi as-cast Steel“, Steel Res. Int., Bd. 82, Nr. 9, S. 1101–1107, 2011.
[106] R. Lagneborg, „The martensite transformation in 18% Cr-8% Ni steels“, Acta Metall., 
Bd. 12, Nr. 7, S. 823–843, Juli 1964.
[107] D. Bhandarkar, V. F. Zackay, und E. R. Parker, „Stability and mechanical properties of 
some metastable austenitic steels“, Metall. Trans., Bd. 3, Nr. 10, S. 2619–2631, 1972.
[108] R.  H. Leal  und J.  R. C. Guimarães,  „Microstructure evolution during mechanically 
induced martensitic transformation in Fe-33%Ni-0.1%C“, Mater. Sci. Eng., Bd. 48, Nr. 
2, S. 249–254, Mai 1981.
[109] S. G. S.  Raman und K. A. Padmanabhan,  „Tensile deformation-induced martensitic 
transformation in AISI 304LN austenitic stainless steel“, J. Mater. Sci. Lett., Bd. 13, Nr. 
5, S. 389–392, Jan. 1994.
[110] A. K. Raj und K. A. Padmanabhan, „Room-temperature plastic flow and strain-induced 
martensitic transformation in 1.2 wt % Ni metastable austenitic stainless steel sheets“, 
J. Mater. Sci. Lett., Bd. 16, Nr. 23, S. 1920–1924, Jan. 1997.
[111] V. Tsakiris  und D. V. Edmonds,  „Martensite and deformation twinning in austenitic 
steels“, Mater. Sci. Eng. A, Bd. 273–275, S. 430–436, Dez. 1999.
[112] S.-G. Hong, K.-O. Lee, und S.-B. Lee, „Dynamic strain aging effect on the fatigue 
resistance of type 316L stainless steel“,  Int. J. Fatigue, Bd. 27, Nr. 10–12, S. 1420–
1424, Dez. 2005.
[113] W.  J.  Dan,  S.  H.  Li,  W.  G.  Zhang,  und  Z.  Q.  Lin,  „The  effect  of  strain-induced 
martensitic transformation on mechanical properties of TRIP steel“,  Mater. Des., Bd. 
29, Nr. 3, S. 604–612, 2008.
[114] H.  J.  M.  Geijselaers  und  E.  S.  Perdahcıoğlu,  „Mechanically  induced  martensitic 
transformation as a stress-driven process“, Scr. Mater., Bd. 60, Nr. 1, S. 29–31, 2009.
[115] C.  Herrera,  D.  Ponge,  und D.  Raabe,  „Design of  a  novel  Mn-based  1 GPa duplex 
147
Literaturverzeichnis
stainless  TRIP steel  with 60% ductility by a  reduction  of  austenite  stability“,  Acta  
Mater., Bd. 59, Nr. 11, S. 4653–4664, Juni 2011.
[116] M.  Okayasu,  H.  Fukui,  H.  Ohfuji,  und  T.  Shiraishi,  „Strain-induced  martensite 
formation in austenitic stainless steel“,  J. Mater. Sci., Bd. 48, Nr. 18, S. 6157–6166, 
Sep. 2013.
[117] J.-H. Jun und C.-S. Choi, „Variation of stacking fault energy with austenite grain size 
and its effect on the MS temperature of [gamma]-->[epsilon] martensitic transformation 
in Fe-Mn alloy“, Mater. Sci. Eng. A, Bd. 257, Nr. 2, S. 353–356, Dez. 1998.
[118] S. Martin, C. Ullrich, D. Simek, U. Martin, und D. Rafaja, „Stacking fault model of 
[epsilon]-martensite and its DIFFaX implementation“, J. Appl. Crystallogr., Bd. 44, Nr. 
4, S. 779–787, 2011.
[119] K. Datta, R. Delhez, P. M. Bronsveld, J. Beyer, H. J. M. Geijselaers, und J. Post, „A 
low-temperature study to examine the role of [epsilon]-martensite during strain-induced 
transformations in metastable austenitic stainless steels“, Acta Mater., Bd. 57, Nr. 11, S. 
3321–3326, Juni 2009.
[120] X. Q. Li, W. Van Renterghem, und A. Almazouzi, „Influence Of Stacking Fault Energy 
(SFE)  On  The  Deformation  Mode  Of  Stainless  Steels“,  gehalten  auf  der  SMINS 
Workshop FZK, 04-Juni-2007.
[121] B. Petit, N. Gey, M. Cherkaoui, B. Bolle, und M. Humbert, „Deformation behavior and 
microstructure/texture  evolution  of  an  annealed  304  AISI  stainless  steel  sheet. 
Experimental and micromechanical modeling“, Int. J. Plast., Bd. 23, Nr. 2, S. 323–341, 
Feb. 2007.
[122] J. Talonen und H. Hänninen, „Formation of shear bands and strain-induced martensite 
during plastic deformation of metastable austenitic stainless steels“,  Acta Mater., Bd. 
55, Nr. 18, S. 6108–6118, Okt. 2007.
[123] P.  Behjati  und  A.  Najafizadeh,  „Role  of  Chemical  Driving  Force  in  Martensitic 
Transformations of High-Purity Fe-Cr-Ni Alloys“, Metall. Mater. Trans. A, Bd. 42, Nr. 
12, S. 3752–3760, Dez. 2011.
[124] S. Martin, „Deformationsmechanismen bei verschiedenen Verformungstemperaturen in 
austenitischem TRIP/TWIP-Stahl“, Dissertation, TU Bergakademie Freiberg, Freiberg, 
2013.
[125] S. Allain, J.-P. Chateau, O. Bouaziz, S. Migot, und N. Guelton, „Correlations between 
the calculated stacking fault energy and the plasticity mechanisms in Fe-Mn-C alloys“, 
Mater. Sci. Eng. A, Bd. 387–389, S. 158–162, Dez. 2004.
[126] H.  Schumann  und  H.  J.  von  Fircks,  „Die  martensitischen  Umwandlungen  in 
kohlenstoffarmen  austenitischen  Crom-Nickel-Stählen“,  Arch.  Für  Eisenhüttenwes., 
Bd. 40, Nr. 7, S. 561–568, 1969.
[127] T. S. Byun, E. H. Lee, und J. D. Hunn, „Plastic deformation in 316LN stainless steel -  
characterization of deformation microstructures“, J. Nucl. Mater., Bd. 321, Nr. 1, S. 29–
39, Sep. 2003.
[128] T. S. Byun, „On the stress dependence of partial dislocation separation and deformation 
microstructure in austenitic stainless steels“, Acta Mater., Bd. 51, Nr. 11, S. 3063–3071, 
Juni 2003.
[129] S. Martin,  S.  Wolf,  U. Martin,  und L. Krüger,  „Influence of Temperature on Phase 
Transformation  and  Deformation  Mechanisms  of  Cast  CrMnNi-TRIP/TWIP Steel“, 
Solid State Phenom., Bd. 172–174, S. 172–177, 2011.
[130] R. E. Schramm und R. P. Reed, „Stacking fault energies of seven commercial austenitic 
stainless steels“, Metall. Trans. A, Bd. 6, Nr. 7, S. 1345–1351, Juli 1975.
[131] C. G. Rhodes und A. W. Thompson, „The composition dependence of stacking fault 
energy in austenitic stainless steels“,  Metall. Trans. A, Bd. 8, Nr. 12, S. 1901–1906, 
Dez. 1977.
[132] F. B. Pickering, „Physical metallurgical development of stainless steel“, in  Stainless  
148
10 Literaturverzeichnis
Steels ’84, Göteborg, 1985, S. 2–28.
[133] Q.-X.  Dai,  A.-D.  Wang,  X.-N.  Cheng,  und  X.-M.  Luo,  „Stacking  fault  energy  of 
cryogenic austenitic steels“, Chin. Phys., Bd. 11, Nr. 6, S. 596, Juni 2002.
[134] G. Dini, R. Ueji, A. Najafizadeh, und S. M. Monir-Vaghefi, „Flow stress analysis of 
TWIP steel via the XRD measurement of dislocation density“,  Mater. Sci. Eng. Part  
Struct. Mater. Prop. Microstruct. Process., Bd. 527, Nr. 10–11, S. 2759–2763, 2010.
[135] H. Idrissi, K. Renard, L. Ryelandt, D. Schryvers, und P. J. Jacques, „On the mechanism 
of twin formation in Fe-Mn-C TWIP steels“, Acta Mater., Bd. 58, Nr. 7, S. 2464–2476, 
Apr. 2010.
[136] B. M. Gonzalez, C. S. B. Castro, V. T. L. Buono, J. M. C. Vilela, M. S. Andrade, J. M. 
D. Moraes, und M. J. Mantel, „The influence of copper addition on the formability of 
AISI 304 stainless steel“, Mater. Sci. Eng. A, Bd. 343, Nr. 1–2, S. 51–56, Feb. 2003.
[137] I.  T.  Hong  und  C.  H.  Koo,  „Antibacterial  properties,  corrosion  resistance  and 
mechanical properties of Cu-modified SUS 304 stainless steel“, Mater. Sci. Eng. A, Bd. 
393, Nr. 1–2, S. 213–222, Feb. 2005.
[138] L. G. Martinez, K. Imakuma, und A. F. Padilha, „Influence of niobium on stacking-
fault  energy of all-austenite stainless steels“,  Steel Res.,  Bd. 63, Nr. 5, S. 221–223, 
1992.
[139] S. Lu, Q.-M. Hu, B. Johansson, und L. Vitos, „Stacking fault energies of Mn, Co and 
Nb alloyed austenitic stainless steels“, Acta Mater., Bd. 59, Nr. 14, S. 5728–5734, Aug. 
2011.
[140] R. E. Stoltz und J. B. V. Sande, „The effect of nitrogen on stacking fault energy of Fe-
Ni-Cr-Mn steels“, Metall. Trans. A, Bd. 11, Nr. 6, S. 1033–1037, Juni 1980.
[141] M. Murayama, K. Hono, H. Hirukawa, T. Ohmura, und S. Matsuoka, „The combined 
effect  of  molybdenum  and  nitrogen  on  the  fatigued  microstructure  of  316  type 
austenitic stainless steel“, Scr. Mater., Bd. 41, Nr. 5, S. 467–473, Aug. 1999.
[142] L.  Vitos,  J.-O.  Nilsson,  und  B.  Johansson,  „Alloying  effects  on  the  stacking  fault 
energy in austenitic stainless steels from first-principles theory“,  Acta Mater., Bd. 54, 
Nr. 14, S. 3821–3826, Aug. 2006.
[143] V. Gavriljuk, Y. Petrov, und B. Shanina, „Effect of nitrogen on the electron structure 
and stacking fault energy in austenitic steels“,  Scr. Mater., Bd. 55, Nr. 6, S. 537–540, 
Sep. 2006.
[144] B. Jiang, X. Qi, W. Zhou, Z. Lei Xi, und T. Y. Hsu(Zuyao Xu), „The effect of nitrogen 
on shape memory effect in Fe-Mn-Si alloys“, Scr. Mater., Bd. 34, Nr. 9, S. 1437–1441, 
Mai 1996.
[145] H. J. von Fircks, „Martensitische Umwandlungen in kohlenstoffarmen austenitischen 
Crom-Nickel-Stählen“, Rostock, 1970.
[146] A. Weiß, H. Gutte, und P. R. Scheller, „Deformation-induced martensite formations in 
the metastable  austenitic  steel  X5CrNi18 10 (1.4301,  ASI 304) and transformation-
induced plasticity“, in Stainless Steel, European Congress - Stainless Steel Science and  
Market, 5, Sevilla: Centro de Investgationes Cientificas Isla de la Cartuja, 2005, S. 51–
57.
[147] A.  Weiß,  P.  R.  Scheller,  und  H.  Gutte,  „TRIP-effect  and  deformation-induced 
martensite formation in the metastable austenitic steel X6CrNiTi18-10“,  Steel Grips, 
Bd. 1, Nr. 4, S. 284–288, 2003.
[148] J. Wang, P. J. van der Wolk, und S. van der Zwaag, „Determination of Martensite Start 
Temperature for Engineering Steels Part II. Correlation between Critical Driving Force 
and Ms Temperature“, Mater. Trans.-JIM, Bd. 41, Nr. 7, S. 769–776, 2000.
[149] G. Ghosh und G. B. Olson, „Kinetics of F.C.C. → B.C.C. heterogeneous martensitic 
nucleation—I. The critical driving force for athermal nucleation“, Acta Metall. Mater., 
Bd. 42, Nr. 10, S. 3361–3370, Okt. 1994.
[150] G. Ghosh und G. B. Olson, „The isotropic shear modulus of multicomponent Fe-base 
149
Literaturverzeichnis
solid solutions“, Acta Mater., Bd. 50, Nr. 10, S. 2655–2675, Juni 2002.
[151] K.  Ishida,  „Effect  of  alloying  elements  on  the  critical  driving  force  of  martensitic 
transformation in iron alloys“, Scr. Metall., Bd. 11, Nr. 3, S. 237–242, März 1977.
[152] M. Palumbo, „Thermodynamics of martensitic transformations in the framework of the 
CALPHAD approach“, Calphad, Bd. 32, Nr. 4, S. 693–708, Dez. 2008.
[153] T. Sourmail und C. Garcia-Mateo, „Critical assessment of models for predicting the Ms 
temperature of steels“, Comput. Mater. Sci., Bd. 34, Nr. 4, S. 323–334, Dez. 2005.
[154] T. Sourmail und V. Smanio, „Determination of M s temperature: methods, meaning and 
influence of ‘slow start’ phenomenon“, Mater. Sci. Technol., Bd. 29, Nr. 7, S. 883–888, 
Juli 2013.
[155] J. Wang, P. J. van der Wolk, und S. van der Zwaag, „Determination of martensite start 
temperature in engineering steels  part  I.  Empirical relations describing the effect of 
steel chemistry“, Mater. Trans.-JIM, Bd. 41, Nr. 7, S. 761–768, 2000.
[156] T. Y. Hsu (Xu Zuyao)  und H. Chang, „On calculation of Ms and driving force for 
martensitic transformation in Fe-C“,  Acta Metall.,  Bd. 32, Nr.  3, S.  343–348, März 
1984.
[157] T. Y. Hsu, „An approximate approach for the calculation of Ms in iron-base alloys“, J.  
Mater. Sci., Bd. 20, Nr. 1, S. 23–31, Jan. 1985.
[158] G.  Ghosh  und  G.  Olson,  „Computational  thermodynamics  and  the  kinetics  of 
martensitic transformation“, J. Phase Equilibria, Bd. 22, Nr. 3, S. 199–207, 2001.
[159] G. B. Olson und M. Cohen, „Kinetics of strain-induced martensitic nucleation“, Metall.  
Trans. A, Bd. 6, Nr. 4, S. 791–795, 1975.
[160] G. B. Olson und M. Cohen, „A general mechanism of martensitic nucleation: Part I. 
General concepts and the FCC → HCP transformation“, Metall. Trans. A, Bd. 7, Nr. 12, 
S. 1897–1904, 1976.
[161] G. B. Olson und M. Cohen, „A general mechanism of martensitic nucleation: Part II. 
FCC → BCC and other martensitic transformations“, Metall. Trans. A, Bd. 7, Nr. 12, S. 
1905–1914, 1976.
[162] R. J. Salzbrenner und M. Cohen, „On the thermodynamics of thermoelastic martensitic 
transformations“, Acta Metall., Bd. 27, Nr. 5, S. 739–748, Mai 1979.
[163] T. Cool und H. Bhadeshia, „Prediction of martensite start temperature of power plant 
steels“, Mater. Sci. Technol., Bd. 12, Nr. 1, S. 40–44, 1996.
[164] „Neuronales Netz“, Wikipedia. 01-Feb-2014.
[165] „Künstliches neuronales Netz“, Wikipedia. 17-Feb-2014.
[166] T. Sourmail  und C. Garcia-Mateo,  „A model  for predicting the Ms temperatures of 
steels“, Comput. Mater. Sci., Bd. 34, Nr. 2, S. 213–218, Sep. 2005.
[167] J. Wang, P. J. van der Wolk, und S. van der Zwaag, „Effects of Carbon Concentration 
and  Cooling  Rate  on  Continuous  Cooling  Transformations  Predicted  by  Artificial 
Neural Network“, ISIJ Int., Bd. 39, Nr. 10, S. 1038–1046, 1999.
[168] G. Spur, Handbuch Umformen. Carl Hanser Verlag GmbH  Co KG, 2012.
[169] E.  S.  Perdahcıoğlu,  „Constitutive modeling of metastable  austenitic  stainless  steel“, 
Enschede, 2008.
[170] E. Perdahcıoğlu, H. Geijselaers, und J. Huétink, „Constitutive modeling of metastable 
austenitic stainless steel“, Int. J. Mater. Form., Bd. 2, Nr. 0, S. 419–422, 2009.
[171] E. S. Perdahcıoğlu und H. J. M. Geijselaers, „A macroscopic model to simulate the 
mechanically  induced  martensitic  transformation  in  metastable  austenitic  stainless 
steels“, Acta Mater., Bd. 60, Nr. 11, S. 4409–4419, Juni 2012.
[172] H. C. Shin, T. K. Ha, und Y. W. Chang, „Kinetics of deformation induced martensitic 
transformation in a 304 stainless steel“,  Scr. Mater., Bd. 45, Nr. 7, S. 823–829, Okt. 
2001.
[173] W. Zhang,  Y. Chen,  und J.  Zhu,  „Method for measuring transformation energy and 
quantitative  characterization  of  transformation-induced  plasticity“,  Metall.  Mater.  
150
10 Literaturverzeichnis
Trans. A, Bd. 33, Nr. 10, S. 3117–3120, 2002.
[174] D. C. Ludwigson und J. A. Berger, „Plastic behaviour of metastable austenitic stainless 
steels“, J Iron Steel Inst, Bd. 207, Nr. 1, S. 63–69, 1969.
[175] O. Grässel, L. Krüger, G. Frommeyer, und L. W. Meyer, „High strength Fe-Mn-(Al, Si) 
TRIP/TWIP steels development -- properties -- application“, Int. J. Plast., Bd. 16, Nr. 
10–11, S. 1391–1409, 2000.
[176] M. Onyuna, H. Oettel, U. Martin, und A. Weiss, „On the deformation behaviour and 
martensitic transformations of metastable austenitic steels“, Adv. Eng. Mater., Bd. 6, Nr. 
7, S. 529–535, Juli 2004.
[177] R.  G.  Stringfellow,  D.  M.  Parks,  und  G.  B.  Olson,  „A  constitutive  model  for 
transformation plasticity accompanying strain-induced martensitic  transformations in 
metastable austenitic steels“,  Acta Metall.  Mater.,  Bd. 40, Nr. 7, S. 1703–1716, Juli 
1992.
[178] T. Iwamoto, T. Tsuta, und Y. Tomita, „Investigation on deformation mode dependence 
of  strain-induced  martensitic  transformation  in  trip  steels  and  modelling  of 
transformation kinetics“, Int. J. Mech. Sci., Bd. 40, Nr. 2–3, S. 173–182, Feb. 1998.
[179] Y. Tomita und T. Iwamoto, „Constitutive modeling of trip steel and its application to 
the improvement of mechanical properties“, Int. J. Mech. Sci., Bd. 37, Nr. 12, S. 1295–
1305, Dez. 1995.
[180] T.  Iwamoto  und  T.  Tsuta,  „Computational  simulation  of  the  dependence  of  the 
austenitic grain size on the deformation behavior of TRIP steels“, Int. J. Plast., Bd. 16, 
Nr. 7–8, S. 791–804, Juni 2000.
[181] T. Narutani,  G. B. Olson, und M. Cohen, „Constitutive flow relations for austenitic 
steels during strain-induced martensitic transformation“, J Phys, Bd. 43, Nr. 12, S. 429–
434, 1982.
[182] S. Wolf, „Temperatur- und dehnratenabhängiges Werkstoffverhalten einer hochlegierten 
CrMnNi-TRIP/TWIP-Stahlgusslegierung unter  einsinniger  Zug- und Druckbeanspru-
chung“, Dissertation, TU Bergakademie Freiberg, Freiberg, 2012.
[183] R. F. Kubler, M. Berveiller, und P. Buessler, „Semi phenomenological modelling of the 
behavior of TRIP steels“, Int. J. Plast., Bd. 27, Nr. 3, S. 299–327, März 2011.
[184] „DIN 50125. Prüfung metallischer Werkstoffe – Zugproben“, DIN Deutsches Institut 
für Normung e.V., Berlin, Juli-2009.
[185] P. Kürbis, „Magnetische Messungen an zweiphasigem CrNi-Stahl“, Diplomarbeit, TU 
Bergakademie Freiberg, Freiberg, 1974.
[186] Helmut Fischer GmbH+Co.KG, „Bedienungsanleitung: FERITSCOPE® MP30E“. Jan-
2006.
[187] J.  Talonen,  „Effect  of  Strain-Induced  α’-Martensite  Transformation  on  Mechanical 
Properties  of  Metastable  Austenitic  Stainless  Steels“,  Helsinki  University  of 
Technology, Helsinki, Finland, 2007.
[188] H.  Biermann,  J.  Solarek,  und  A.  Weidner,  „SEM  Investigation  of  High-Alloyed 
Austenitic Stainless Cast Steels With Varying Austenite Stability at Room Temperature 
and 100°C“, Steel Res. Int., Bd. 83, Nr. 6, S. 512–520, Juni 2012.
[189] A. Vinogradov, A. Lazarev, M. Linderov, A. Weidner, und H. Biermann, „Kinetics of 
deformation processes in high-alloyed cast transformation-induced plasticity/twinning-
induced  plasticity  steels  determined  by  acoustic  emission  and  scanning  electron 
microscopy: Influence of austenite stability on deformation mechanisms“, Acta Mater., 
Bd. 61, Nr. 7, S. 2434–2449, Apr. 2013.
[190] A. Kovalev, A. Jahn, A. Weiß, S. Wolf, und P. R. Scheller, „STT and DTT Diagrams of 
Austenitic Cr–Mn–Ni As-Cast Steels and Crucial Thermodynamic Aspects of γ → α′ 
Transformation“, Steel Res. Int., Bd. 83, Nr. 6, S. 576–583, 2012.
[191] A. Jahn, „Persönliche Mitteilungen und bilaterale Fachdiskussionen, Juni 2009“, Juni-
2009.
151
Literaturverzeichnis
[192] S.-G. Hong und S.-B. Lee, „The tensile and low-cycle fatigue behavior of cold worked 
316L stainless steel: influence of dynamic strain aging“, Int. J. Fatigue, Bd. 26, Nr. 8, 
S. 899–910, Aug. 2004.
[193] S.-G. Hong und S.-B. Lee, „Mechanism of dynamic strain aging and characterization of 
its  effect  on  the  low-cycle  fatigue  behavior  in  type  316L stainless  steel“,  J.  Nucl.  
Mater., Bd. 340, Nr. 2–3, S. 307–314, Apr. 2005.
[194] M. A. Soare und W. A. Curtin, „Single-mechanism rate theory for dynamic strain aging 
in fcc metals“, Acta Mater., Bd. 56, Nr. 15, S. 4091–4101, Sep. 2008.
[195] H. Oettel und U. Martin, „The nature of the TRIP-effect in metastable austenitic steels 
“, Int. J. Mater. Res. - Z. Für Met., Bd. 97, Nr. 12, S. 1642–1647, 2006.
[196] A. Weiß und H. J. Eckstein, „Der Einfluß äußerer Spannungen auf die spannungs- und 
verformugsinduzierte  Martensitbildung  in  austenitischen  und  austenitisch-ferritische 
Cr-Ni-Stählen“, Neue Hütte, Bd. 37, Nr. 12, S. 438–444, 1992.
[197] A. Weiß, H. Gutte, und J. Mola, „Contributions of ε and α′ TRIP Effects to the Strength 
and Ductility of AISI 304 (X5CrNi18-10) Austenitic Stainless Steel“,  Metall. Mater.  
Trans. A, S. 1–11, Jan. 2015.
[198] A.  Kovalev,  M.  Wendler,  A.  Jahn,  A.  Weiß,  und  H.  Biermann,  „Thermodynamic-
Mechanical Modeling of Strain-Induced α′-Martensite Formation in Austenitic Cr–Mn–
Ni As-Cast Steel“, Adv. Eng. Mater., Bd. 15, Nr. 7, S. 609–617, Juli 2013.
[199] J.  Bowles und J.  Mackenzie,  „The crystallography of martensite transformations I“, 
Acta Metall., Bd. 2, Nr. 1, S. 129–137, Jan. 1954.
[200] J. Bowles und J. Mackenzie, „The crystallography of martensite transformations III. 
Face-centred cubic to body-centred tetragonal transformations“, Acta Metall., Bd. 2, Nr. 
2, S. 224–234, März 1954.
[201] M. S. Wechsler, D. S. Lieberman, und T. A. Read, „On the theory of the formation of 
martensite“,  Trans. Am. Inst. Min. Metall. Eng., Bd. 197, Nr. 11, S. 1503–1515, Nov. 
1953.
[202] A. Weiß, „Persönliche Mitteilung im Januar 2009“, Jan-2009.
[203] S. Prüger, „Persönliche Mitteilung im Februar 2013“, 14-Feb-2013.
[204] T. Kutschke, „Untersuchungen zur deformationsinduzierten Martensit- und Zwillings-
bildung im Gusszustand des austenitischen Cr-Mn-Ni Stahls 16-7-6“, Diplomarbeit, TU 
Bergakademie Freiberg, Freiberg, 2012.
Die vorliegende Arbeit ist online verfügbar unter:
URN: urn:nbn:de:bsz:105-qucosa-191486 ,
http://nbn-resolving.de/urn:nbn:de:bsz:105-qucosa-191486
152
